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Zusammenfassung
Bereits kurz nach Ende des zweiten Weltkriegs, als vergleichsweise große Mengen hochreiner Seltener
Erden (SE) für die Wissenschaft bereit standen, wurde erkannt, dass die SE und deren Verbindungen eine
Vielzahl bis dahin nicht untersuchter bzw. gänzlich unbekannter physikalischer Phänomene bergen. Zu diesen
zählen insbesondere die magnetischen Ordnungen, der KONDO-Effekt, quantenkritische Punkte, das Schwere-
Fermionen Verhalten und die Supraleitung. Es konnte teilweise ein drastischer Einfluss leichter Änderungen
der chemischen Zusammensetzung auf die physikalischen Eigenschaften dieser Stoffe beobachtet werden.
Den Schwerpunkt der vorliegenden Arbeit bilden die detaillierte röntgenographische Aufklärung der
Kristallstruktur sowie die Untersuchung des Einflusses dedizierter Variationen der chemischen Zusammen-
setzung auf Struktur und Eigenschaften wichtiger Vertreter dieser Substanzklasse. Ein besonderer Akzent
liegt hierbei auf der Charakterisierung von modulierten Kristallen. Für die Aufklärung der Struktur wird ein
breites Spektrum physikalischer Messmethoden, insbesondere die Röntgendiffraktometrie, eingesetzt. Vor-
gestellt werden orientierte Fremdphaseneinschlüsse im System Y-Ni-B-C, die Ausbildung inkommensurabel
geordneter Vakanzen im System Ce-Si, der Einbau von Stapelfehlern sowie eine kommensurable Ordnung
von Übergangsmetall-Atomen (ÜM) im System SE-ÜM-Si und eine lagenspezifische Besetzung im System Y-
Mn-Fe-O, deren Aufklärung erstmals berichtet wird. Es wird gezeigt, welche Konsequenzen die strukturellen
Besonderheiten für ausgewählte physikalische Eigenschaften zur Folge haben.
Diese Arbeit hat das Ziel, einen Überblick über die möglichen „Antworten“ der Kristallstruktur der
Seltenerd-Übergangsmetall-Verbindungen auf Variationen der chemischen Zusammensetzung zu geben.
Abstract
Even shortly after World War II, as large amounts of ultrapure rare earths (RE) became available for scientific
research, a large reservoir of peculiar phenomena was uncovered. These had not been investigated before or
were completely unknown. Examples of these phenomena are, magnetic ordering, the KONDO effect, quantum
critical points, heavy fermion behaviour, as well as superconductivity. A strong influence of small variations
of the chemical composition on the physical properties had been observed.
The main focus of the present thesis is the detailed elucidation of the crystal structure of fundamental
representatives of this class of substances, as well as the influence of dedicated variations of the chemical
composition on their structure and properties. In particular, the characterisation of modulated crystals is
an important facet. A large spectrum of physical methods, especially X-ray diffraction, is employed in the
investigations. Results on oriented intergrowth in the Y-Ni-B-C system, incommensurately ordered vacancies
in the Ce-Si system, incorporation of stacking faults as well as commensurately ordered transition metal atoms
(TM ) in the RE-TM-Si system and site specific occupancy in the Y-Mn-Fe-O system are presented. Their
elucidation is reported for the first time. It will be shown which consequences the structural peculiarities will
have on the physical properties.
An objective of this thesis is to give an overview of the possible “answers“ that can be obtained with regard
to the influence of the crystal structure of rare earth transition metal compounds on deviations of the chemical
composition.
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EINLEITUNG
RÖNTGENSTRAHLUNG UND BEUGUNG. Vor mehr als 110 Jahren entdeckte an der Universität
Würzburg WILHELM C. RÖNTGEN 1895 beim Studium der Kathodenstrahlröhren eine neue Art
von Strahlung. Im Laufe der folgenden Jahre und Jahrzehnte entwickelte sich ein weites Spektrum
von Anwendungen dieser von ihm als X-Strahlen bezeichneten Strahlung (heute: Röntgenstrahlen)
mit einer Wellenlänge im Bereich von 0,1 Nanometer. Im Jahr 1901 erhielt er für seine Entdeckung
den ersten Nobelpreis für Physik [1].
Zum einen weist die Röntgenstrahlung ein im Vergleich zu sichtbarem Licht sowie zu Elektronen
hohes Durchdringungsvermögen für Materie auf und verändert diese in ihrem strukturellen Aufbau
(praktisch) nicht. Zum anderen kann sie, z. B. im Vergleich zu Neutronenstrahlen, einfach erzeugt
und gehandhabt werden. Aus diesem Grund eignen sich die auf Röntgenstrahlung basierenden
Analysemethoden besonders gut für eine zerstörungsfreie Charakterisierung von Materialien aller
Art – besondere Anforderungen an den Untersuchungsgegenstand müssen zunächst nicht gestellt
werden, so dass die Röntgenmethoden zunehmend auch auf Kunstobjekte angewendet werden [2].
Allerdings ist es ein anderer Aspekt, der gerade die Röntgenstrahlung für die Charakterisierung des
inneren Aufbaus der Materie prädestiniert. MAX VON LAUE, ein Schüler MAX PLANCKs, der zu
Beginn des 20. Jahrhunderts am Institut für Theoretische Physik an der Universität München unter
Leitung von ARNOLD SOMMERFELD arbeitete und als Spezialist für Optik galt [1], formulierte [3],
dass
„[...] das Verhältnis von Wellenlänge und Gitterkonstanten außerordentlich günstig
[ist], wenn man Röntgenstrahlen durch einen Kristall sendete [und] dass ich dabei
Interferenzerscheinungen an Röntgenstrahlen erwartete“.
Im Jahr 1912 wiesen dann MAX VON LAUE, WALTER FRIEDRICH und PAUL KNIPPING als
erste die Beugung von Röntgenstrahlen an einem CuS-Kristall nach [4]. Sie erzeugten auf dem
damals üblichen panchromatischen Film ein Interferenzmuster (charakteristische Verteilung von
Reflexintensitäten). LAUE erhielt 1914 für seine Entdeckung den Nobelpreis für Physik [1]. Die
Dotierung des Preises teilte er mit seinen am Experiment beteiligten Partnern.
Durch diese Interferenzversuche konnten drei wichtige Phänomene eindrucksvoll nachgewiesen
werden: Die seit der Antike existierende und durch die griechischen Philosophen spekulativ entwi-
ckelte Vorstellung vom Atom als kleinsten Baustein der Materie [5], die regelmäßige Anordnung
der Atome in kristallinen Stoffen (eine Vermutung die bereits von JOHANNES KEPLER im 17.
Jahrhundert formuliert wurde [6]) und die von LAUE vermutete Wellennatur der Röntgenstrahlung.
WILLIAM H. BRAGG und WILLIAM L. BRAGG lieferten bereits ein Jahr später die theore-
tische Interpretation dieses erfolgreichen Experiments, das als Beugung von Röntgenstrahlen am
Atomgitter verstanden werden kann [7, 8]. Sie konnten zeigen, dass die Röntgenstrahlen an den
Netzebenen des Kristalls selektiv („spiegelnd“) reflektiert werden und so ein charakteristisches
Interferenzmuster erzeugen. Damit begründeten sie die röntgenographische Strukturbestimmung.
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Die BRAGGs erhielten dafür 1915 den Nobelpreis für Physik [1]. In den folgenden Jahren setzte
eine rasante Entwicklung von Röntgenmethoden zur Kristallstrukturanalyse ein, mit denen die
Atomanordnungen kristalliner Materie mit mehr als 100 000 Atomen in der kleinsten Baueinheit,
die sogenannte Elementarzelle, aufgeklärt werden können. Als Beleg für die anhaltende Bedeutung
der Röntgenstrahlung als Sonde sei erwähnt, dass ADA YONATH als eine von drei Laureaten unter
anderem für die Bestimmung der Atomanordnung der Ribosomen mit dieser Methode den Nobelpreis
für Chemie 2009 erhielt [9].
Bereits 1911 gelang ERNEST RUTHERFORD der Nachweis, dass Atome in festen Stoffen
aus einem elektrisch positiv geladenen zentralen Kern und einer elektrisch negativ geladenen
Hülle bestehen und einen Durchmesser von ca. 0,1 Nanometer besitzen [10]. Im Jahr 1913
begründeten dann NIELS BOHR und ARNOLD SOMMERFELD theoretisch den Aufbau der negativ
geladenen Elektronenhülle der Atome [10], die sogenannte elektronische Struktur. Es sei hier
erwähnt, dass FRIEDRICH HUND – auf ihn gehen die sogenannten HUNDschen Regeln zurück
– sich bereits zu dieser Zeit mit der atomtheoretischen Deutung des Magnetismus der Seltenen
Erden beschäftigte, anhand derer er die von BOHR postulierten „Quantenbahnen“ bestätigen konnte
[11]. Durch die später entwickelte Quantentheorie wurde dieses Bild zunehmend verbessert. Die
elektronische Struktur der Atome liefert den Schlüssel zum Verständnis der vielfältigen, zum
Teil komplexen chemischen (z. B. Bindung, Valenz) und physikalischen Eigenschaften (z. B.
Leitfähigkeit, Magnetismus), die vor allem durch die äußeren Elektronenschalen bestimmt werden.
Bei der Röntgenbeugung wechselwirkt die Röntgenstrahlung insbesondere mit den Elektronen der
Atome. Deshalb erkannte PETER DEBYE [12] schon 1915 die Bedeutung der Röntgenbeugung für
die Möglichkeit der Bestimmung der Aufenthaltsorte der Elektronen (die Elektronendichte):
„[...] dann scheint mir der experimentellen Untersuchung der zerstreuten Strahlung,
insbesondere bei leichten Atomen, ein erhöhtes Interesse zuzukommen, denn auf diesem
Wege muß es dann gelingen, die besondere Anordnung der Elektronen im Atom
experimentell festzustellen. Eine solche Untersuchung hat also die Bedeutung einer
Ultramikroskopie des Atominnern.“
Tatsächlich kann die Elektronendichte heute standardmäßig aus Röntgenbeugungsdaten rekonstruiert
werden. Damit ist die Röntgenbeugung ein präzises Hilfsmittel zur Bestimmung der räumlichen An-
ordnung der Elektronen und der Charakterisierung der Eigenschaften von Stoffen in verschiedensten
(Anwendungs-) Bereichen wie z. B. Physik, Medizin und Materialwissenschaften geworden.
KRISTALLSTRUKTUR. Der Begriff Struktur, wie er in dieser Arbeit verwendet werden soll, geht
auf die lateinische Wurzel structura, „Anordnung der Teile eines Ganzen“, zurück [13]. Für die
Strukturforschung sind diese „Teile“ von atomarer bis molekularer Größe. Konkret bedeutet Struktur,
für die Kristallographie im engeren Sinne, die Anordnung der Atome (an Atompositionen oder auf
WYCKOFF-Lagen) in einem translationsperiodischen Gitter. In jüngerer Zeit wird der Kristallbegriff
jedoch an das Auftreten scharfer Röntgenbeugungsreflexe geknüpft, das auch aperiodische Kristalle
ohne Translationsgitter einschließt [14]. Alle Informationen über die Struktur können in einer
kleinsten Einheit, der Elementarzelle, vereint werden (siehe Abb. 1). Damit ergibt sich als Ziel
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Abb. 1: Elementarzelle der Verbindung HoNi2B2C. In der Kristallographie wird die Kristallstruktur
üblicherweise in Form einer sogenannten Elementarzelle dargestellt, in der alle Informationen über den
atomaren Aufbau eines Kristalls enthalten sind: das BRAVAIS-Gitter (tetragonal innenzentriert) und die
Anordnung der Atome auf den mit den Symmetrieelementen der Raumgruppe (I4/mmm) korrelierten
WYCKOFF-Positionen (a-b-d-e) innerhalb dieser Elementarzelle. Durch das Aneinandersetzen von ca. 1023
solcher Einheiten in alle drei Raumrichtungen (~a, ~b, ~c) erhält man den makroskopischen Kristall. Die
Struktur der Verbindung HoNi2B2C kann vom ThCr2Si2-Strukturtyp abgeleitet werden, einer in der Natur
am häufigsten anzutreffenden Anordnungsvarianten [15].
der Strukturforschung die Beantwortung der Frage, wo im Raum sich welches Atom, welcher
chemischen Natur in welchem elektronischen Zustand befindet.
Vor dem Hintergrund, dass alle kondensierte Materie aus etwa 92 verschiedenen (natürlichen)
chemischen Elementen aufgebaut ist, ergibt sich bereits eine Anzahl von ca. 1027 Kombinati-
onsmöglichkeiten dieser Elemente. Diese Anzahl verdeutlicht die enorme Vielfalt, der sich die
Strukturphysik gegenübersieht. Würden dazu von allen Kombinationsmöglichkeiten jeweils 1 cm3
Probenmaterial synthetisiert, überstiege dies das Erdvolumen. Folglich kann nur ein geringer Teil der
chemischen Verbindungen aufgeklärt werden. Zudem zeigen die in dieser Arbeit vorgestellten Ergeb-
nisse, dass sich in Abhängigkeit von der konkreten Zusammensetzung für die jeweilige Verbindung
auch strukturelle Besonderheiten – diese fallen unter den Begriff der Realstruktur – ergeben können,
die zu einer weiteren Vielfalt führen. Daher soll diese Arbeit einen Beitrag zur Erforschung und
Aufklärung von Kristallstrukturen am Beispiel ausgewählter Seltenerdverbindungen liefern. Warum
aber stehen gerade die Seltenen Erden im Fokus des Interesses?
SELTENE ERDEN. Die in dieser Arbeit vorgestellten Verbindungen setzen sich – neben den
Übergangsmetallelementen ÜM (Nebengruppenelemente) und den Hauptgruppenelementen X – aus
den sogenannten Seltenerdelementen (SE) Scandium, Yttrium und den Lanthanoiden (Ln) (Ord-
nungszahlen: 21, 39, 57, . . . , 71) [16] des Periodensystems zusammen. Der Begriff „Seltene Erden“
stammt aus der Zeit des ausklingenden 18. Jahrhunderts, als die Entdeckung der Seltenerdelemente
begann. Sie ist eng mit der Extraktion dieser Elemente verbunden und dauerte bis 1947 an. Im
Wesentlichen stammten die separierten SE von nur zwei Mineralienfundstücken – Gadolinit und
Cerit – die in Schweden um 1787 entdeckt wurden [17]. Zum einen waren diese Elemente in
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damals nur „seltenen“ Mineralien enthalten. Zum anderen lagen sie dort meist in Oxiden gebunden
vor, die ihrerseits auch „Erden“ genannt wurden. Folglich nannte man die aus diesen Mineralien
isolierten Elemente „seltene Erden“ [18]. Nach heutigem Kenntnisstand kommt selbst das seltenste
Element unter den SE, das Thulium, in der Erdkruste häufiger vor als z. B. Gold oder Platin. Erste
Möglichkeiten zur technologischen Nutzung der SE kam erst Ende des 18. Jahrhunderts auf. Da sich
die SE, insbesondere die Unterklasse der Ln, chemisch sehr ähnlich verhalten – auf diesen Umstand
ist der Name Lanthanoide (griechisch für Lanthan-ähnlich) zurückzuführen –, konnten sie in einer
Zeit, da die spektroskopischen Methoden noch nicht entwickelt waren, nur schwer unterschieden und
deshalb auch kaum voneinander separiert werden.1
Nach Entdeckung der Radioaktivität in der ersten Hälfte des 20. Jahrhunderts, rückte die
Kernspaltung in den Fokus der Wissenschaft, um die dabei freiwerdende Energie nutzbar zu machen.
Im eigens dafür angelegten Forschungsprojekt der USA, dem „Manhattan Project“ (1942–1946)
unter wissenschaftlicher Leitung von ROBERT OPPENHEIMER, wurde die Tauglichkeit spaltbarer
Elemente wie Uran und Plutonium untersucht [20]. Insbesondere wurden Konstruktion und Bau eines
Atomreaktors sowie der Atombombe vorangetrieben. Im Zuge dessen standen nicht nur die Actinoide
(wie Uran und Plutonium) sondern auch die Lanthanoide im Mittelpunkt des Interesses. Zum einen
deshalb, weil Uran in den meisten natürlich vorkommenden SE-haltigen Verbindungen in erhöhter
Konzentration enthalten ist. Zum anderen, weil die SE Verunreinigungen im Uran darstellen können,
die in der Größenordnung von 1 ppm signifikant Neutronen einfangen und damit die kritische Masse
und die Kettenreaktion bei der Kernspaltung stark beeinflussen [21]. Daher wurden während des
„Manhattan Project“ unter Beteiligung des Iowa State College (heute: Iowa State University) in
Ames und des Clinton National Laboratory (heute: Oak Ridge National Laboratory) in Oak Ridge,
im Rahmen des „Metallurgical Projects“ nicht nur die Aufklärung von Chemie und Produktion von
Uran und Plutonium betrieben, sondern auch die chemischen Eigenschaften, die Separierung und die
Produktion reiner SE untersucht [19]. Diese Einrichtungen sind bis in die Gegenwart aktiv auf dem
Gebiet der Erforschung von Seltenerdverbindungen tätig. Aufgrund der Geheimhaltungsverpflich-
tungen während des Zweiten Weltkriegs konnten viele wissenschaftliche Erkenntnisse erst Jahre
später veröffentlicht werden [22]. Hier sind insbesondere die Ergebnisse zu Röntgenstrukturanalysen
an SE-Verbindungen von WILLIAM H. ZACHARIASEN zu nennen [20].
SELTENERDVERBINDUNGEN. Bereits kurz nach Ende des Zweiten Weltkriegs, als vergleichsweise
große Mengen hochreiner SE in der Größenordnung von Kilogramm vorlagen – zur Herstellung
wurde eine, während des „Manhattan Project“ entwickelte, Chromatographie-Technik in industriel-
lem Maßstab genutzt [19] –, gab es die begründete Vermutung, dass die SE und deren Verbindungen
eine Vielzahl bis dahin nicht untersuchter physikalischer Phänomene bergen. Seitdem ziehen sie
das Interesse der Festkörperphysiker auf sich, was sich in einem starken Anstieg wissenschaftlicher
Publikationen äußert (vgl. Abb. 2). Nachdem ihre Anzahl Mitte der 1970er Jahre stagnierte, erlebte
das Interesse an den SE durch die Entdeckung der Cu-basierten Hochtemperatursupraleiter (HTSL)
mit Sprungtemperaturen Tc von über 30 K durch JOHANNES G. BEDNORZ und KARL A. MÜLLER
(Nobelpreis für Physik 1987) [24] eine Renaissance (vgl. Abb. 2) im Zuge derer sogar SE-
1Noch zu Beginn des 20. Jahrh. waren für die Herstellung reiner SE bis zu 20 000 Arbeitsschritte notwendig [19].
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Abb. 2: Einordnung aktueller Forschung mit Bezug zu SE. Nach dem Zweiten Weltkrieg
und dem Abschluss des „Manhattan Projects“ als auch nach Entdeckung der Cu-basierten
Hochtemperatursupraleiter (HTSL) ist ein jeweiliger Anstieg von Veröffentlichungen zur Thematik
der SE (Stichwort: „rare earth“) zu verzeichnen [23]. Publikationen zur Struktur der SE
(Stichwort: „structure“) nehmen dabei einen wachsenden Anteil ein.
Verbindungen mit Tc-Werten oberhalb der Temperatur von flüssigem Stickstoff gefunden wurden
(T ≈ 90 K). Das wissenschaftliche Interesse an den SE hält bis heute an, nicht zuletzt wegen der im
Jahr 2008 gefundenen neuen Klasse von Fe-basierten HTSL mit Sprungtemperaturen von Tc ≈ 30 K
[25]. Sind die SE neben der Grundlagenforschung auch in Alltagsanwendungen von Bedeutung?
Für die SE-Verbindungen beobachtet man in Abhängigkeit von Struktur und Zusammensetzung
eine Fülle unterschiedlicher elektronischer und magnetischer Eigenschaften sowie Transportei-
genschaften, die von der elektronischen Struktur bestimmt werden. Neben der Supraleitung und
diverser magnetischer Ordnungen steht insbesondere die Wechselwirkung dieser beiden Phänomene
im Mittelpunkt aktueller Forschung. Von besonderem technologischem Interesse sind dabei die
hartmagnetischen Eigenschaften, die für elektronische Speichermedien sowie für Dauermagnete eine
Schlüsselrolle spielen. Beispielsweise sind in einem Hybridauto, einem Fahrzeug mit kombiniertem
Antrieb aus Verbrennungs- und Elektromotor, typischerweise 10 . . . 12 kg an Seltenerdmetallen
verbaut. Hier reichen die Anwendungen von der Batterie, den Magneten in den Elektromotoren
bis hin zur UV-Undurchlässigkeit der Scheiben [26]. Daneben kann man die SE in nahezu
allen Bereichen der Industrie wiederfinden, so z. B. in der Metallurgie zur Verbesserung der
mechanischen Eigenschaften der Leichtmetalllegierungen für die Flugzeugindustrie, in der Glas-
und Keramikindustrie zum Einfärben von Gläsern2, in der Elektronik, als Katalysatoren, in der
Reaktortechnik (aufgrund ihrer z. T. hohen Einfangquerschnitte) oder als Zündsteine in Feuerzeugen.
Die Vielzahl der Anwendungen zieht steigende Preise für diese Elemente auf dem Rohstoffmarkt
nach sich [26]. So liegt der Preis für 1 g der verschiedenen Vertreter der SE zwischen 11 Euro
(Lanthan) und 1357 Euro (Europium) – zum Vergleich, 1 g Gold kostet ca. 196 Euro3. Die
wichtigsten Mineralien zur Gewinnung der SE sind die Mineralien Bastnäsit (Ce, La)(CO3)F,
2Die Farben entstehen dabei durch Übergänge zwischen den 4f -Zuständen und dem Valenzband.
3Preise vom 09.01.2010 (Goodfellow GmbH).
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Monazit (Ce, La)PO4, Xenontim YPO4 und verschiedenen Tonmineralien [27]. Aber auch in
Tiergeweben und in Pflanzen, wie z. B. der Zuckerrübe, kommen SE vor. Dies wird beispielsweise
für die Bestimmung der Provenienz von Weinen genutzt, in denen die SE im Ultraspurenbereich von
10−6 . . . 10−9 g/l in charakteristischer Weise vorkommen können [28].
Da die SE-ÜM-Verbindungen intermetallische Phasen ausbilden, bieten sie die Möglichkeit,
durch Wahl der Zusammensetzung (und der entsprechenden Struktur) die physikalischen und
chemischen Eigenschaften über weite Bereiche hinweg gezielt einzustellen.4 Da diese Verbindungen
nur wenig oder gar keinen Sauerstoff enthalten, lassen sie sich ähnlich bearbeiten wie andere
intermetallische Verbindungen (z. B. die technologisch bedeutsamen hartmagnetischen Nd-Fe-B-
Legierungen), so dass interessante technische Produkte, wie supraleitende Drähte, hergestellt werden
können. Die SE-ÜM-Silizide dagegen zeichnen sich durch eine hohe elektrische Leitfähigkeit und
eine ungewöhnlich geringe SCHOTTKY-Barriere auf n-Typ Silizium (ca. 0,3 . . . 0,4 eV) aus [31].
Zudem weisen sie nur eine geringe Gitterfehlpassung bei epitaktischem Wachstum auf Silizium
auf. Durch diese Kompatibilität mit der Siliziumtechnologie nehmen sie als metallische Leiter eine
zentrale Rolle bei der on-chip Verbindung integrierter Schaltungen ein. Als zukünftige Anwendung
zeichnen sich selbstorganisierende Nanodrähte ab [32]. Auch im Hinblick auf Reaktormaterialien
spielen die SE-ÜM-Si-Verbindungen aufgrund ihrer hohen thermischen Stabilität eine besondere
Rolle [33]. Während sich die technologische Bedeutung der Borkarbide auf ihre besondere Härte
und Zähigkeit gründet und sie daher als verschleißbeständige Stoffe in der Industrie eingesetzt
werden, zeichnen sich die Seltenerd-Übergangsmetall-Borkarbide zusätzlich durch ihre supraleitende
Eigenschaft aus [34]. Mit ihren Sprungtemperaturen von Tc ≈ 17 K (LuNi2B2C) zählen sie zu den
Hochtemperatursupraleitern.
Die SE-Verbindungen sind nicht nur aus technologischer Sicht, sondern ebenso für die
Grundlagenforschung reizvolle Systeme, an denen das Zusammenspiel verschiedener physikalischer
Phänomene wie Supraleitung, magnetische Ordnung und KONDO-Effekt sowie FERMI-Flüssigkeits-
Verhalten und das Auftreten von Quantenphasenübergängen studiert werden können. All diese
Effekte und Eigenschaften hängen nicht nur gravierend von der Zusammensetzung und Struktur,
sondern in besonderem Maße auch von der Realstruktur ab. Beispielsweise kann eine Änderung
des Achsenverhältnisses der Elementarzellausdehnung von ca. 1 h durch Hinzulegieren größerer
bzw. kleiner Atome die magnetische Ordnung derart beeinflussen, dass statt ferromagnetischer
Ordnung (im Falle von Gd) antiferromagnetische Ordnung (im Falle einer Gd-SE-Verbindung)
auftritt [35]. Ein anderes Beispiel ist der Homogenitätsbereich von Ho(Ni1−xCox)B2C [36]. Für
x > 0,038 tritt magnetische Ordnung ohne Supraleitung auf. Im Bereich von 0,0075 < x < 0,038
koexistieren Supraleitung und Antiferromagnetismus und für x < 0,0075 ist Supraleitung mit
Wiedereintrittsverhalten zu beobachten. Bei einer Änderung der Zusammensetzung von x = 0,038
auf x = 0,040 bedeutet dies – im Mittel – in jeder 125. Elementarzelle die Ersetzung eines Ni-
Atoms durch ein Co-Atom, was jedoch schon genügt, die Supraleitung zu zerstören. Daher stellt das
Verständnis und die korrekte Beschreibung dieser sehr empfindlichen Vielteilchenphänomene seit
4Seit Anbeginn der Röntgendiffraktometrie sind eine beträchtliche Anzahl von mehr als 20 000 intermetallischen
Verbindungen mit mehr als 3000 verschiedene Strukturtypen berichtet worden, die u. a. in „Pearsons-Handbook“ [29]
zusammengefasst sind. Die Buchreihe „Handbook on the physics and chemistry of rare earths“ [30] beschreibt ausführlich
die kristallchemischen sowie physikalischen Eigenschaften ausgewählter Vertreter dieser Verbindungen.
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Jahren eine große Herausforderung für die Festkörperphysik dar. Dieser Herausforderung widmete
sich u. a. der von der Deutschen Forschungsgemeinschaft finanzierte Sonderforschungsbereich 463.
SONDERFORSCHUNGSBEREICH 463. Die Aufklärung der Abhängigkeit der vielfältigen zum Teil
exotischen Eigenschaften der SE-ÜM-Verbindungen von der konkreten Kristallstruktur war ein Ziel
des Sonderforschungsbereichs 463 „Seltenerd-Übergangsmetallverbindungen: Struktur, Magnetis-
mus und Transport“ (SFB 463), der die Kompetenzen der beteiligten Institute und Arbeitsgruppen
in Dresden bündelte und während seiner 12-jährigen Laufzeit (Beginn der Arbeiten im Jahre 1996)
zu einer Vielzahl an wissenschaftlichen Erkenntnissen führte – allein über 400 Publikationen zum
Thema „rare earth“ [23]. Der SFB 463 beschäftigte sich mit der Struktur, der Phasenbildung
und den elektronischen Eigenschaften von Seltenerd-Übergangsmetallverbindungen. Ziel des SFB
463 war es, zu einem Verständnis dieser Wechselwirkungen und ihrer Korrelation zur Struktur zu
gelangen, um auf dieser Grundlage gezielt Materialien mit optimierten Eigenschaften herstellen
zu können. Die in der vorliegenden Arbeit untersuchten Seltenerdsilizide und -borkarbide, zwei
prominente Vertreter der SE-ÜM-Verbindungen, waren dabei von besonderem Interesse, da an ihnen
aktuelle Fragestellungen der kollektiven Elektronenphänomene, insbesondere des Magnetismus und
der Supraleitung diskutiert werden können. Da sie intermetallische Verbindungen mit vergleichs-
weise großen Homogenitätsbereichen sind, konnte hier insbesondere der Einfluss unterschiedlicher
Substituenten bzw. Atomkonzentrationen auf die physikalischen Eigenschaften untersucht werden.
Während die Seltenerdsilizide aufgrund ihres komplexen magnetischen Verhaltens interessant sind,
resultiert die Beachtung der Seltenerdborkarbide aus dem in ihnen auftretenden Wechselspiel
zwischen Magnetismus und Supraleitung. So können Magnetismus und Supraleitung in diesen
Systemen koexistieren oder sich gegenseitig behindern. Eine ausführliche Übersicht über die im SFB
463 behandelten Fragestellungen kann Ref. [37] entnommen werden. Grundlage für das Verständnis
der physikalischen Eigenschaften ist eine detaillierte Kenntnis der elektronischen Struktur, die von
der kristallinen Struktur und Zusammensetzung der Verbindungen abhängt und umgekehrt selbst die
Strukturbildung beeinflusst. Der SFB 463 trug diesem Umstand Rechnung, indem er sich in zwei
Teilbereiche gliederte:
(A) Präparation und strukturelle Eigenschaften,
(B) Elektronische Eigenschaften.
Zur Aufgabe vom Teilbereich (A) zählte es u. a. qualitativ hochwertige Proben bereitzustellen.
Teilbereich B war für die Charakterisierung der elektronischen Eigenschaften zuständig.
VORLIEGENDE ARBEIT. Leitmotiv dieser Arbeit ist und war die Frage:
„Wie reagiert die Struktur von SE-ÜM-Verbindungen auf Änderungen der chemischen
Zusammensetzung und wie wirkt sich dies auf die physikalischen Eigenschaften aus?“
Die vorliegende Arbeit wurde im Rahmen des SFB 463, im Teilprojekt A2, angefertigt. Gegen-
stand dieses Teilprojekts war die röntgenographische Charakterisierung der Kristallstruktur, mit
insbesondere dem Einfluss von Stöchiometrieabweichungen auf Struktur und Eigenschaften der im
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SFB 463 untersuchten Proben. Dabei stand die Vielfalt des „Antwortverhaltens“ der Kristallstruktur
auf Änderungen der Zusammensetzung sowie die Möglichkeit eines strukturellen Designs auf der
Nanometerskala im Vordergrund. Verschiedene Röntgenmethoden, die zum Teil einzigartig innerhalb
des SFB waren, kamen zum Einsatz: Einerseits die elementspezifische Spektroskopie, welche die
Gewinnung selektiver Nahordnungsinformationen ermöglicht, andererseits die Röntgenbeugung,
die Aussagen zur Fernordnung liefert. Der Einsatz der Röntgenbeugung diente insbesondere der
Bestimmung der Elektronendichte (ED) als einem Schwerpunkt der Arbeit. Dabei wurden moderne
Verfahren wie die Maximale-Entropie-Methode [38] und der Ladungsumkehr-Algorithmus [39]
genutzt, die die Rekonstruktion der ED ohne konkrete Modellvorstellungen zulassen und damit
Abweichungen von der Idealstruktur sichtbar machen können. Zur Entwicklung von Modell-
vorstellungen wurde die DICHTE-FUNKTIONAL-THEORIE herangezogen, mit der sowohl die zu
erwartenden Elektronendichten für bestimmte Modelle berechnet, als auch energetisch günstige
Atom-Konfigurationen vorgeschlagen werden konnten.
Die Auswahl der in dieser Arbeit vorgestellten Probensysteme erfolgte hinsichtlich einer
möglichen Einordnung des „Antwortverhaltens“ in die Kategorie „chemische Baufehler“. Dabei
soll der Bogen von orientiert gewachsenen Ausscheidungen (Kap. 2) über die Ausbildung von
inkommensurabel geordneten Vakanzen (Kap. 3.2), den Einbau von Stapelfehlern (Kap. 3.3 und
3.4), die kommensurable Ausordnung einer zusätzlichen Atomspezies (Kap. 3.4) bis hin zu einer
lagespezifischen Besetzung einer Atomsorte ohne Überstruktur (Kap. 4) gespannt werden. Im ersten
Beispiel wird anhand der Verbindung YNi2B2C demonstriert, wie bestimmte Bedingungen bei der
Kristallzucht zu einer ungewöhnlichen Mikrostruktur führen können, wodurch die physikalischen
Eigenschaften jeoch nicht signifikant beeinflusst werden. Die folgenden Beispiele eines binären und
ternären Systems (CeSi2 und CeCu2Si2) zeigen, wie die Kristallstruktur als Resultat des Mangels
einer Komponente bzw. ihrer Substitution durch eine andere reagiert. Hierbei werden sowohl das
magnetische Verhalten als auch die Supraleitung stark beeinflusst. Besonders ausführlich wird
auf das System SE2PdSi3 eingegangen werden, da dieses bereits Gegenstand zweier kürzlich
abgeschlossener Dissertationen [40, 41] im SFB 463 war, und die Struktur bis in das Jahr 2008
nicht zufriedenstellend aufgeklärt werden konnte bzw. die Literatur widersprüchliche Aussagen
liefert. Diese ist für das Verständnis der reichhaltigen komplexen magnetischen Phänomene von
grundlegender Bedeutung. Anhand der oxidischen Verbindung YMn2−ξFeξO5 wird gezeigt, dass
die elektronische Struktur der Substitutionspartner zu einem rein lagespezifischen Austausch unter
Beibehaltung der dreidimensionalen Translationsperiodizität führt. Beispiele zu weiteren in diesem
Rahmen untersuchten Einflüssen der Realstruktur auf die physikalischen Eigenschaften sowie
feldinduzierten strukturellen Änderungen, z. B. das Umordnen von Sauerstoffvakanzen in SrTiO3,
können der beigefügten Liste der eigenen Veröffentlichungen (siehe S. 257) entnommen werden. Die
mit den wissenschaftlichen Ergebnissen dieser Arbeit in Zusammenhang stehenden Erkenntnisse
wurden in u. a. vom Autor angemeldeten Patenten (siehe S. 259) für industrielle Anwendungen
nutzbar gemacht.
Einer Beschreibung der physikalischen Phänomene, die aus dem kollektiven Verhalten der
Elektronen resultieren und typisch für die in der Arbeit untersuchten Probensysteme sind (Kap. 1.2),
folgt die Vorstellung der verwendeten experimentellen und theoretischen Techniken (Kap. 1.5). Im
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Hauptteil (Kap. 2 – 4) werden schließlich die gewonnenen Ergebnisse vorgestellt und diskutiert.
Er ist nach den untersuchten Probensystemen gegliedert. Abgeschlossen wird die Arbeit mit einer
Zusammenfassung der wichtigsten Ergebnisse sowie einem kurzen Ausblick (Kap. 5).
1 GRUNDLAGEN
In diesem Teil der Arbeit werden alle im Kontext der Arbeit notwendigen Aspekte und Termini
eingeführt. Das erste Kapitel (Kap. 1.1) stellt neben einer Einführung der SE deren Besonderheiten
hinsichtlich der chemischen und physikalischen Eigenschaften auf atomarer Ebene heraus. Das
nachfolgende Kap. 1.2 ist vorwiegend den physikalischen Eigenschaften der im Festkörperverband
angeordneten SE bzw. deren Verbindungen gewidmet. Es wird ein Überblick über die kollektiven
Phänomene und physikalischen Eigenschaften gegeben, die mit den 4f -Elektronen der SE verbun-
den sind und speziell an den in dieser Arbeit untersuchten SE-ÜM-Verbindungen beobachtet wurden.
Die physikalischen Eigenschaften hängen empfindlich von der Kristallstruktur ab. In Kap. 1.3 werden
deshalb mögliche Fehlordnungen in kristallinen Festkörpern infolge von Stöchiometrieabweichun-
gen diskutiert. Kap. 1.4 führt die Untersuchung der räumlichen Verteilung der Elektronen ein, die für
die Interpretation der durchgeführten Röntgenbeugungsexperimente genutzt wird. Im letzten Kapitel
(Kap. 1.5) werden die eingesetzten experimentellen und theoretischen Techniken, die Datenreduktion
sowie die Vorgehensweise bei der Modellanpassung dargelegt.
1.1 SELTENE ERDEN: ATOMARE EIGENSCHAFTEN
Die Elemente im Periodensystem ordnen sich nach der Füllung ihrer atomaren Energieniveaus (s,
p, d, f ) mit Elektronen (vgl. Abb. 1.1). Jedoch erfolgt die Besetzung nicht regulär, denn nachdem
die 1s- bis 3p-Niveaus gefüllt sind, werden nicht die 3d-Niveaus sondern zunächst die 4s-Niveaus
besetzt, die gegenüber den 3d-Niveaus energetisch günstiger sind (∆E ≈ 630 eV im Falle des Ce-
Atoms [42]). Ursache ist die im Falle der s-Orbitale nicht verschwindende Aufenthaltswahrschein-
lichkeit der Elektronen am Ort des Atomkerns, wodurch diese die abschirmende Wirkung der übrigen
Elektronen vor der positiven Kernladung weniger „spüren“. Folglich ist das Energieniveau der s-
Zustände abgesenkt. Diese Verhalten charakterisiert die erste Periode der Nebengruppenelemente,
die sogenannten 3d-Übergangsmetalle (ÜM, z. B. Ni und Cu; siehe Abb. 1.2). Entsprechendes gilt
für die 4d- (z. B. Pd), 5d- und 6d-ÜM. Dasselbe Phänomen liegt den 4f -Niveaus zu Grunde, die
gegenüber den 5p-Niveaus energetisch benachteiligt sind (∆E ≈ 14 eV [42]). Die Elemente dieser
Nebengruppe (Ordnungszahlen 57 . . . 71) werden Lanthanoide (Ln) genannt, die zusammen mit den
Elementen Sc und Y die sogenannten „Seltenen Erden“ (SE) bilden (vgl. Abb. 1.2) [16].
1.1.1 LANTHANOIDE
Betrachtet man speziell die Lanthanoide Ln, so liegen sie in Verbindungen meist als dreiwertige
Kationen vor (Ce, Eu und Yb können auch als zwei- oder vierwertige Kationen auftreten).
Die äußeren Elektronenschalen weisen dann eine dem neutralen Xenon entsprechende 5s2 5p6-
Konfiguration auf, da die Elektronen der 5d- sowie 6s-Schale die chemische Bindung übernehmen.
Die 4f -Schale wird sukzessive von Ce bis Lu aufgefüllt, wobei die äußere Elektronenkonfiguration
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Abb. 1.1: Elektronische Struktur der SE. In (a) ist das allgemeine Energieniveauschema der SE-
Atome gezeigt. Die 4f -Elektronen verhalten sich energetisch wie Valenzelektronen, da sie über eine
geringere Bindungsenergie als z. B. die 6s-Elektronen verfügen. Die Ähnlichkeit der SE zum Lanthan
ergibt sich aus der räumlichen Abschirmung (Lokalisierung) der 4f -Elektronen, die sich ebenfalls
wie Rumpfelektronen verhalten und sich nahe am Atomkern befinden. Dies ist anhand der radialen
Aufenthaltswahrscheinlichkeitsdichte |r ·R(r)|2 in (b) veranschaulicht, wobei a0 der BOHRsche Radius ist
[42]. Die 4f -Wellenfunktionen zeichnen sich durch eine geringe räumliche Ausdehnung aus, deren Radius
r4f ≈ 0,5 Å sehr viel kleiner als der der bereits gefüllten 5d- und 6s-Schalen (rLa ≈ 1,9 Å) ist.
praktisch erhalten bleibt, was die chemische Ähnlichkeit der SE zum La erklärt. Die Elemente
Sc und Y besitzen zwar keine gefüllte 4f -Schale, dennoch verhalten sie sich chemisch wie die
Ln, da ihre äußeren Elektronenschalen ebenfalls neutrale Edelgaskonfigurationen (Ar: [Ne] 3s23p6
bzw. Kr: [Ar] 4s24p6) besitzen. Nach dem halbklassischen BOHR-SOMMERFELD-Atommodell [10]
zeigt die Hauptquantenzahl n = 4 zunächst an, dass sich die 4f -Schale unterhalb der 5p- bzw.
6s-Schale befindet. Elektronen der Drehimpulsquantenzahl l = 3 werden in diesem Modell bei
n = 4 Kreisbahnen zugeordnet. Elektronen der 5p- (l = 2) und der 6s-Schale (l = 1), die
aufgrund ihrer exzentrischen Bahnen dem Atomkern sehr viel näher kommen, besitzen eine geringere
Gesamtenergie (geringere Coulombenergie) als Elektronen der 4f -Schale. Deshalb liegen die 4f -
Elektronen energetisch tiefer und werden erst nach den 5p-Zuständen besetzt (siehe Abb. 1.1(a)).
Die radiale Aufenthaltswahrscheinlichkeitsdichte |r ·R(r)|2, mit r als Abstand der Elektronen
vom Kern und R(r) als Radialteil ihrer Wellenfunktion, veranschaulicht die räumliche Abschirmung
der 4f -Elektronen am Beispiel des Ce-Atoms [42], deren Maximum näher am Atomkern liegt als
das der 5p-, 5d- und 6s-Elektronen (siehe Abb. 1.1(b)). Die 4f -Elektronen nehmen demnach nicht
an der chemischen Bindung teil. Neuere Untersuchungen von DANZENBÄCHER et al. [43] zeigen,
dass in einigen Fällen für bestimmte Valenzbandzustände mit spezieller Symmetrie die lokalisierten
4f -Zustände in ausgewählten Bereichen der BRILLOUIN-Zone mit dem Valenzband hybridisieren
können. Damit tragen die 4f -Elektronen in diesen Fällen zur Erhöhung der Zustandsdichte an
der FERMI-Energie bei und führen zu speziellen, nachfolgend erläuterten Phänomenen in diesen
Systemen.
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Abb. 1.2: Periodensystem der Elemente. Die Gruppe der Übergangs- und Seltenerdmetalle sowie der
Lanthanoide sind farbig hervorgehoben und deren Ordnungszahlen und Symbole angegeben.
1.1.2 STRUKTUR UND EIGENSCHAFTEN
Die Kristallstruktur elementarer SE wird einerseits durch die metallische Bindung bestimmt, die
hohe Koordinationszahlen und hohe Symmetrien bevorzugt, und andererseits von den starken atoma-
ren magnetischen Momenten beeinflusst, die im Falle geordneter Zustände niedrigere Symmetrien
favorisieren. Während die SE Sc, . . . , Nd, Sm, Gd, . . . , Tm und Lu unter Normalbedingungen Phasen
mit hexagonalem Kristallsystem aufweisen, bilden Eu und Yb Phasen mit kubischer Symmetrie aus
[44].
Nach ihrer elektrischen Leitfähigkeit werden alle Ln den Metallen zugeordnet – Werte liegen
im Bereich 0,1 . . . 0,4 · 105 (Ωcm)−1 und damit mehr als eine Größenordnung unterhalb jener
von Cu [45] – und zeigen im Falle einer partiell gefüllten 4f -Schale verschiedene magnetische
Ordnungen [46]. Von allen im Grundzustand besetzten Elektronenschalen, die bei chemischen
Elementen des Periodensystems vorkommen, haben f -Schalen mit maximal 14 Elektronen die
größte Aufnahmekapazität. Damit sind auch die erreichbaren Gesamtspin- und Gesamtdrehimpuls-
Quantenzahlen Smax = 7/2 und Lmax = 6 am höchsten. Im Falle der Ln addieren sich S und L
– Kristallfeldeinflüsse (siehe Kap. 1.2.4) dominieren nicht, da die 4f -Elektronen stark lokalisiert
sind [45] –, so dass hier besonders große Werte des Gesamtdrehimpulses und damit auch des
magnetischen Moments auftreten. Dy und Ho besitzen das höchste magnetische Moment, ca. 60 %
höher als das von Fe, so dass in diesen Systemen eine viel stärkere Magnetisierung auftritt. Die
magnetische Ordnung wird allerdings erst bei viel tieferen Temperaturen (T ) beobachtet – für
hexagonales Ho tritt eine helikale Anordnung der magnetischen Momente unterhalb von T = 133 K
auf – als beispielsweise bei Fe (T = 1041 K). Da die 4f -Wellenfunktionen benachbarter Ln-Ionen
keine direkte Überlappung aufweisen, gibt es auch keine direkte Austauschwechselwirkung. Der
magnetische Austausch findet daher indirekt über die Leitungsbandelektronen im Sinne der nach
RUDERMAN, KITTEL, KASUYA, und YOSIDA (RKKY) benannten Wechselwirkung statt (siehe
Kap. 1.2.6).
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1.2 SELTENERD-VERBINDUNGEN: FESTKÖRPEREIGENSCHAFTEN
1.2.1 SELTENERDVERBINDUNGEN
Die SE-Verbindungen gehen aufgrund ihrer hohen Reaktivität zumeist Verbindungen mit Sauerstoff
ein, können aber unter Sauerstoffausschluss intermetallische Phasen ausbilden, die sich durch über-
wiegend kovalente bzw. metallische Bindungen mit nur geringen ionischen Anteilen auszeichnen.
In diesen Verbindungen beobachtet man in Abhängigkeit von Struktur und Zusammensetzung
verschiedene elektronische und magnetische sowie Transporteigenschaften, die starke Variationen
im Lokalisierungsgrad der 4f -Elektronen und in der Wechselwirkung der f - und d-Elektronen
widerspiegeln. In den Kapiteln 2 bis 4 werden die in dieser Arbeit untersuchten SE-Verbindungen
im Hinblick auf diese physikalischen Eigenschaften detaillierter beschrieben. Bevor in den folgenden
Kapiteln einige Besonderheiten, die mit der elektronischen Struktur dieser Verbindungen korreliert
sind, vorgestellt werden, wird für ein besseres Verständnis zunächst die allgemeingültige theoretische
Beschreibung der Elektronen im Festkörper dargelegt.
1.2.2 ELEKTRONEN IM FESTKÖRPER – DIE ELEKTRONISCHE STRUKTUR
Der kristalline Festkörper wird hier modellhaft als ein Objekt betrachtet, in dem die Atome
dreidimensional periodisch angeordnet sind. Vereinfachend soll dies mit dem klassischen Begriff
„Kristall“ belegt werden (zur modernen Definition siehe vorn). Jede physikalische Größe, z. B. der
Aufenthaltsort der Elektronen, gehorcht im Kristall einer Gitterperiodizität. Es kann folgende, auf
BORN und VON KÁRMÁN zurückgehende Periodizitätsbedingung [47] aufgestellt werden, die für
alle vom Ortsvektor ~r im Kristall abhängigen Funktionen f(~r)
f(~r +
3∑
j=1
nj ·~aj) = f(~r) (1.1)
fordert. Die physikalischen Eigenschaften des als unendlich ausgedehnt angenommenen Kristalls
wiederholen sich dann genau nach nj Basisvektoren ~aj mit j = 1, 2, 3 und nj ∈ Z. Jedoch muss der
Kristall als ein unendlich ausgedehnter Festkörper mit „Ende“ verstanden werden, in dem sich die
Elektronen dann wie in einem „Kasten“ mit Potenzialwänden bewegen.
Elektronen und Atomkerne im Kristall lassen sich gemäß der Quantenmechanik – nach L. DE
BROGLIE [48] lassen sich jedem Teilchen Wellenlänge und so auch Welleneigenschaften zuordnen
– im SCHRÖDINGER-Bild durch eine Vielteilchenwellenfunktion
ψ(~r1, . . . , ~rN , ~R1, . . . , ~RM , t) (1.2)
beschreiben, wobei diese von den Orten ~ri aller N Elektronen und ~Ri aller M Kerne zur Zeit t
im Kristall abhängt. Die zeitliche Entwicklung dieser Wellenfunktion wird durch die zeitabhängige
SCHRÖDINGER-Gleichung (SGL)
Ĥ ψ(~r1, . . . , ~rN , ~R1, . . . , ~RM , t) = −~
i
∂
∂t
ψ(~r1, . . . , ~rN , ~R1, . . . , ~RM , t) (1.3)
mit
Ĥ = T̂e + T̂k + V̂ee + V̂kk + V̂ek (1.4)
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beschrieben. Dabei sind ~ das PLANKsche Wirkungsquantum und Ĥ der Hamiltonoperator, der in
konservativen Systemen die konstante Gesamtenergie als Erhaltungsgröße, bestehend aus kinetischer
Energie der Elektronen (T̂e), der Kerne (T̂k) sowie Energiebeiträge der Elektron-Elektron- (V̂ee),
Kern-Kern- (V̂kk) und Elektron-Kern- (V̂ek) Wechselwirkungen wiedergibt. Der Spin sowie relativis-
tische Effekte werden hier vernachlässigt.1 Umfasst der Hamiltonoperator nur T̂e so liegt ein freies
Elektron vor. Ist Ĥ explizit zeitunabhängig, geht die SGL in ihre stationäre Form über, und es folgen
die diskreten Energie-Eigenwerte En für die möglichen Zustände des Elektrons.
Im Kristall existieren jedoch ca. 1023 wechselwirkende Elektronen mit ebenso vielen Zuständen.
Ein Kristall stellt also ein Vielteilchenproblem dar, für das eine quantitative Behandlung der Gl. (1.3)
nicht trivial ist. Im Allgemeinen können die Vielteilchenprobleme nur näherungsweise und nicht
exakt gelöst werden. Eine Näherung ist die auf BORN und OPPENHEIMER zurückgehende adiabati-
sche Näherung [49]. Hier wird zur Vereinfachung des Vielteilchenproblems angenommen, dass sich
die Elektronen im statischen Potenzial der positiv geladenen Kerne bewegen – Elektron-Elektron-
Wechselwirkungen werden vernachlässigt. Demgemäß können die Bewegungen der Elektronen und
Atomkerne – diese bewegen sich aufgrund ihrer Masse nur sehr langsam – voneinander getrennt
werden. Es müssen dann zwei SGL (für die Elektronen und für die Kerne) gelöst werden.
Eine weitere Vereinfachung ermöglicht die HARTREE- bzw. HARTREE-FOCK Näherung [50].
Das Vielteilchenproblem wird hierbei auf mehrere Einteilchenprobleme zurückgeführt und die
Gesamtwellenfunktion eines Systems durch die SLATER-Determinante – sie mischt die Zustände
aller Elektronen eines Systems – dargestellt. Mit dem LCAO-Ansatz2 (LCAO: „Linear Combination
of Atomic Orbitals“), der Beschreibung der Gesamtwellenfunktion durch eine Linearkombination der
Atomorbitale in der SLATER-Determinante, lassen sich kernnahe (stark gebundene) Elektronen, die
sogenannten Rumpfelektronen beschreiben. Mit diesem Ab-initio-Verfahren zur näherungsweisen
Lösung der SGL lassen sich unter Nutzung des Variationsprinzips oder eines störungstheoretischen
Ansatzes die Wellenfunktion des Grundzustands sowie die Energien der einzelnen besetzten
elektronischen Zustände berechnen.
DICHTE-FUNKTIONAL-THEORIE. Eine Standardmethode zum Auffinden einer Lösung des Vielteil-
chenproblems ist die auf KOHN und SCHAM [51] zurückgehende Dichte-Funktional-Theorie (DFT).
Das Vielteilchenproblem wird nach dem HOHENBERG-KOHN-Theorem [52] auf die Grundzustand-
selektronendichte ρ(~r) zurückgeführt – alle Elektronen werden in Form dieser Dichte berücksichtigt
–, die mit der DFT Ab initio berechnet werden kann. HOHENBERG und KOHN konnten Beweisen,
dass (i) jede Observable des Grundzustands eines stationären quantenmechanischen Systems
aus der Grundzustands-Elektronendichte ρ(~r) allein und (ii) die Grundzustands-Elektronendichte
mit Variations-Methoden berechnet werden kann. Mit Kenntnis der ψ(~r) für die Elektronen im
Festkörper kann die Elektronendichte (ED) berechnet werden, die den Grundzustand (T → 0 K)
eines quantenmechanischen Vielteilchensystems vollständig charakterisiert. Die Wellenfunktion
1Berücksichtigt man diese, so muss man von der SGL zur PAULI-Gleichung (nicht-relativistische Fall) oder zur DIRAC-
Gleichung (relativistisch, mit Antiteilchen) übergehen.
2Dieser Ansatz wird auch als „Tight-Binding“-Näherung bezeichnet.
24 1 Grundlagen
selbst stellt keine Observable dar, ihr Betragsquadrat
|ψ(~r)|2 = ρ(~r) =
∫
ψ∗(~r)ψ(~r) d3~r (1.5)
jedoch ist eine physikalisch messbare Größe (siehe Kap. 1.4). Nach BORN [53] lässt sie sich als
eine Wahrscheinlichkeitsdichte interpretieren, wobei |ψ(~r)|2 d3~r die Wahrscheinlichkeit beschreibt
ein Elektron im Volumen d3~r vorzufinden. Diese Methode gestattet es, viele physikalische Phä-
nomene von Festkörpern zu modellieren. Voraussetzung dafür ist jedoch die exakte Kenntnis der
Kristallstruktur, welche in der vorliegenden Arbeit den Hauptaspekt der Untersuchungen bildet. Eine
ausführliche Darstellung zur DFT findet sich z. B. in [54].
ELEKTRONENGAS UND BANDSTRUKTUR. Bereits mit der Näherung einer zeitunabhängigen SGL
(Ĥ 6= Ĥ(t)) und nicht-wechselwirkender Elektronen (freies Elektronengas) können physikalische
Eigenschaften einfacher Metalle sehr gut beschrieben werden. Die mit ansteigender Temperatur
abnehmende elektrische Leitfähigkeit der Metalle – durch z. B. „Umklapp-Streuprozesse“ [45]
von Elektronen an Phononen hervorgerufen – folgt bereits aus dem freien Elektronengas. Erst
die Hinzunahme eines effektiven translationsperiodischen Potenzials Veff(~r) = Vee + Vek in dem
sich die Elektronen bewegen (Näherung quasifreier Elektronen), führt auf die möglichen durch die
Elektronen im Kristall besetzten Zustände E(~k), ~k der Wellenzahlvektor der Elektronen und E(~k)
ihre Energie. Diese Zustände werden im zugehörigen ~k- bzw. reziproken Raum dargestellt. Die
Wechselwirkung der Kristallelektronen mit dem räumlich-periodischen Gitterpotenzial führt dazu,
dass sie innerhalb ausgezeichneter Energiebereiche kontinuierlich jeden Energiewert annehmen
können, während Energien anderer Bereiche – den sogenannten Bandlücken – ausgeschlossen sind.
Im reziproken Raum liegt damit eine Bandstruktur vor. Aus der Näherung schwach gebundener
Elektronen und der Betrachtung von Veff(~r) als kleine Störung – klein gegen die kinetische Energie
der Elektronen – folgt der spezielle Verlauf der Bandstruktur an den BRILLOUIN-Zonen-Rändern.
ZUSTANDSDICHTE. Stellt man die möglichen ~k-Vektoren im zugehörigen reziproken Raum dar,
so entspricht jeder Punkt dieses Raums einem Zustand, der wegen des PAULI-Prinzips mit nur
zwei Elektronen besetzt werden kann. Im Grundzustand können sich daher nicht alle Elektronen
im Zustand niedrigster Energie befinden. Die einzelnen elektronischen Niveaus, die Bänder, werden
daher beginnend mit der geringsten Energie (größter Betrag der Bindungsenergie) aufgefüllt. Bei
der Temperatur T = 0 K sind alle möglichen Elektronenzustände bis zu einer maximalen Energie
EF(~k), der so in einer naiven Form definierten FERMI-Energie, aufgefüllt. Die FERMI-Energie trennt
die besetzten von den unbesetzten Zuständen. Die Anzahl der möglichen Zustände pro Volumen
und Energie im reziproken Raum, die Zustandsdichte N(E) (engl. „density of states (DOS)“),
gibt z. B. Aufschluss darüber, ob ein Stoff Leiter, Halbleiter oder Isolator ist, je nachdem ob
eine Energielücke zwischen besetzten und unbesetzten Bändern existiert und wie groß diese ist,
bzw. welche Elektronen zur Leitung beitragen. Der Verlauf der DOS wird für die Interpretation
der in dieser Arbeit durchgeführten absorptionsspektroskopischen Experimente herangezogen. In
Abb. 1.3 ist ein Beispiel für eine berechnete Zustandsdichte gezeigt, die auf metallische Leitfähigkeit
schließen lässt [55].
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Abb. 1.3: Berechnete Zustandsdichte (DOS) von Ho2PdSi3 (Details siehe Kap. 3.4). Für die Darstellung ist
EF = 0 gesetzt worden. Die unbesetzten Zustände schließen ohne Energielücke oberhalb der FERMI-Energie
an (siehe Ausschnitt). Ho2PdSi3 wird als metallischer Leiter klassifiziert.
FERMI-FLÄCHE. Die Fläche mit E(~k) = E(~kF) nennt man FERMI-Fläche und ~kF den FERMI-
Wellenvektor. Wegen der Wechselwirkung der Elektronen mit ihrer Umgebung weisen diese Flächen
eine komplexe Form auf. Der FERMI-Fläche kommt in der Festkörperphysik eine außerordentliche
Bedeutung zu, da ihre Form charakteristisch für einen Stoff ist und zahlreiche physikalische
Eigenschaften bestimmt. Existieren nun in einer FERMI-Fläche ausgedehnte parallele Bereiche,
die durch denselben reziproken Gittervektor ~τ getrennt sind, so spricht man von „FERMI-Surface
Nesting3“. Hierbei kann eine starke Wechselwirkung zwischen Elektronen mit Wellenvektor ~k und
(~k + ~τ ) auftreten, da eine große Anzahl möglicher Wechselwirkungspartner zur Verfügung steht.
Dadurch können magnetische Ordnungen mit Propagationsvektor ~τ begünstigt werden (siehe z. B.
[56]). Experimentell lässt sich die elektronische Struktur mittels Photoelektronenspektroskopie [57]
oder DE HAAS-VAN ALPHEN-Messungen [58] ermitteln.
1.2.3 ELEKTRONEN-WECHSELWIRKUNG
Wie im vorangegangenen Abschnitt dargelegt, lassen sich viele festkörperphysikalische Eigen-
schaften (Metall-, Halbleiter-, Isolator-Verhalten, magnetische Ordnung, Leitfähigkeit etc.) bereits
durch Kenntnis der elektronischen Struktur verstehen. Als einzige Ausnahme wird dabei vom freien
Elektronengas und der Lösung eines effektiven Einteilchenproblems ausgegangen. Die theoretische
Beschreibung der Phänomene wie Supraleitung (siehe Kap. 1.2.7), KONDO-Effekt, Schwere-
Fermionen-Verhalten, Valenzfluktuationen (siehe Kap. 1.2.8) oder die Mehrheit der magnetische
Ordnungen, die in 4f -Verbindungen beobachtet werden, kommt jedoch nicht mehr ohne Berück-
sichtigung von Elektron-Elektron-Wechselwirkungen aus.
Eine Einführung in die Problematik der Elektron-Elektron-Wechselwirkungen geben z. B. [45,
59–61]. Der Übergang zu einem Mehr-Elektronen-Bild ermöglicht den Zugang zu den kooperativen
Phänomenen der Elektronen. Neben der Wechselwirkung der Elektronen untereinander – diese
3engl. für „einnisten“
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basieren vorwiegend auf der Coulombabstoßung unter Berücksichtigung des PAULI-Prinzips –
spielen auch Abschirmeffekte eine wesentliche Rolle bei der Beschreibung. Diese Abschirmeffekte
werden in der LANDAU-Theorie der FERMI-Flüssigkeit berücksichtigt (Kap. 1.2.5).
Die direkte Austauschwechselwirkung, die im Festkörper vorhandene magnetische Momente
ausrichten kann, ist eine Folge der Elektron-Elektron-Wechselwirkung. In den 4f -Verbindungen
dominiert allerdings die indirekte Austauschwechselwirkung oder auch RKKY-Wechselwirkung
(Kap. 1.2.6), einer Kopplung der lokalisierten 4f -Elektronen über die Leitungselektronen. Da
die betrachteten 4f -Verbindungen Metalle sind, muss ebenfalls die Austauschwechselwirkung der
Leitungselektronen untereinander berücksichtigt werden, also der Magnetismus der Leitungselek-
tronen – auch itineranter4 Magnetismus genannt. Kommt eine Hybridisierung von 4f -Orbital und
Leitungsband hinzu – in der Folge können Valenzfluktuationen auftreten – existiert keine einheitliche
Theorie mehr, die alle Aspekte vereint. Ein sehr erfolgreiches Modell, das sowohl lokale als
auch itinerante Effekte der 4f Elektronen betrachtet, ist das periodische ANDERSON-Modell [62].
Hier werden u. a. sämtliche Energieniveaus des magnetischen Atomrumpfes durch ein einziges
Niveau ersetzt, so dass sich die Kopplungseffekte auf diejenigen zwischen lokalisierten Niveaus
und Bahnniveaus reduzieren. Die 4f -Elektronen werden zudem als zwischen dem lokalisierten
4f -Zustand und dem Valenzband hin und her „hüpfend“ betrachtet. Jedoch gelingt auch mit
diesem Modell noch keine vollständig geschlossene Beschreibung aller in den 4f -Verbindungen
auftretenden Phänomene.
Eine wesentliche Schlussfolgerung dieser semi-phänomenologischen Konzepte, die vorwie-
gend auf der Hierarchie der Wechselwirkungsenergien basieren, ist, dass die Elektron-Elektron-
Wechselwirkungen nur mit einer Vielteilchentheorie zu behandeln sind. Damit stellen die 4f -
Verbindungen bis heute eine Herausforderung für die Festkörpertheorie dar.
Die Vielfalt und Komplexität sowie das empfindliche Wechselspiel der genannten Effekte – man
beachte, dass die Energieskala in den SE-Systemen auf der sich diese Phänomene ereignen mit
0,01 . . . 2 meV deutlich unterhalb anderer Effekte liegt (z. B. Kristallfeldaufspaltung ca. 10 meV
oder Spin-Bahn-Kopplung ca. 100 meV) – legt nahe, dass nicht auf jeden Aspekt eingegangen
werden kann und so auf die einschlägige Literatur verwiesen werden muss, z. B. [45, 46,
59–61, 63, 64]. Im Folgenden werden ausgewählte Phänomene vorgestellt, die beispielhaft die
interessanten kooperativen Elektronenphänomene beschreiben, wie sie die in der vorliegenden Arbeit
untersuchten SE-ÜM-Verbindungen aufweisen. Dass an dem empfindlichen Wechselspiel gerade die
Kristallstruktur einen erheblichen Anteil hat, soll anhand der folgenden Ausführungen plausibel
werden.
1.2.4 KRISTALLFELD
Das kristallelektrische Feld – kurz: Kristallfeld – resultiert aus dem elektrischen Feld der im
Festkörper angeordneten Ionen. Eine ausführliche Darstellung der Kristallfeldeffekte bietet [41, 46,
65]. Mit Hilfe von Kristallfeldern lassen sich nicht nur strukturelle Verzerrungen von Polyedern in
Ionenkristallen erklären, JAHN-TELLER-Effekt (JT) genannt, sondern auch die magnetischen Eigen-
schaften, insbesondere ihre Anisotropie, verstehen. Der JT-Effekt tritt auf, wenn die elektronische
4engl. für „umherziehend“
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Konfiguration in einer Anordnung von Atomen (Molekülen) entartet ist. Dieser entartete Zustand ist
instabil und wird durch Erniedrigung der Symmetrie der atomaren Anordnung aufgehoben [66].
In Verbindungen, die paramagnetische Atome/Ionen enthalten, wie die Ln in den SE-ÜM-
Verbindungen, führen die Valenzelektronen der umgebenden Nachbarionen (Liganden) auf eine
nicht-kugelsymmetrische Ladungsverteilung und damit zu einem nicht-kugelsymmetrischen Poten-
zial. In der Folge ordnet sich das 4f -Orbital in optimaler Weise bzgl. dieses Felds an. Das impliziert
eine Vorzugsrichtung der magnetischen Momente und ist der Grund für die magnetokristalline
Anisotropie in diesen Verbindungen.
In 3d-Systemen kann damit eine Absenkung der Energie entsprechender elektronischer Zustände
verbunden sein. Durch das Kristallfeld wird dann die Spin-Bahn-Kopplung – gemäß den HUNDschen
Regeln – und somit die Entartung der (2J + 1) Zustände des Gesamtdrehimpulses ~J = ~L + ~S
(~L und ~S sind der Gesamtbahndrehimpuls und Gesamtspin) eines Atoms aufgehoben werden. Die
Konsequenz ist eine Änderung des magnetischen Moments ~µ = −g ·µB · ~J des Grundzustands (g ist
der LANDÉ-Faktor und µB das BOHRsche Magneton).
Für die stark lokalisierten 4f -Elektronen der SE ist das Kristallfeld fast vollständig durch die
äußeren 5d- und 6s-Elektronen abgeschirmt. Daher kommt es zu einer nur kleinen Aufspaltung
des J-Multipletts, wobei die Spin-Bahn-Kopplung in diesen Verbindungen nicht aufgehoben wird.
Für die magnetischen Eigenschaften jedoch hat das die SE umgebende Kristallfeld einen nicht zu
vernachlässigenden Einfluss und kann die Ursache für die magnetokristalline Anisotropie, also das
Auftreten sogenannter leichter und schwerer magnetischer Richtungen, im Einkristall darstellen.
Überlagert man diese Stoffe mit einem äußeren Magnetfeld, so kann sich die Orientierung der
magnetischen Momente ändern. Diese stellen sich in optimaler Weise bzgl. des Magnetfelds ein und
senken so die Energie der entsprechenden Elektronenzustände ab. Anschaulich bedeutet dies, dass
eine Drehung des magnetischen Moments bzgl. des Magnetfelds relativ zu den Kristallrichtungen die
Austauschenergie und ebenso die elektrostatische Wechselwirkungsenergie der Ladungsverteilungen
benachbarter Atome ändert. Beide Energien tragen zur Anisotropieenergie bei, die über die leichte
und schwere Magnetisierungsrichtung entscheidet.
Durch Kombination von (makroskopischen) magnetischen Messungen, inelastischer Neutronen-
streuung und theoretischer Modelle lassen sich Kristallfelder charakterisieren (siehe z. B. [67]).
Nachdem in diesem Kapitel die Wechselwirkung von Elektronen mit den umgebenden Ionen
betrachtet wurde, gehen die nachfolgenden Kapitel speziell auf die Elektron-Elektron-Wechselwir-
kungen ein.
1.2.5 LANDAU-THEORIE DER FERMI-FLÜSSIGKEIT
Auf phänomenologischer Basis beschreibt die LANDAU-Theorie der FERMI-Flüssigkeit (LTFF) [61,
68–70] die Auswirkungen der Elektron-Elektron-Wechselwirkungen (Coulombabstoßung) sowie
ihrer Abschirmung auf die elektronischen Eigenschaften der SE-ÜM-Verbindungen. Eine Folge ist
die direkte Austauschwechselwirkung zwischen den Elektronen und eine Verschiebung der Zustand-
senergien. Insbesondere können mit der LTFF physikalische Größen wie die spezifische Wärme
oder die magnetische Suszeptibilität, die man in Schwere-Fermionen-Systemen (vgl. Kap. 1.2.9)
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beobachtet, abgeleitet werden. Die LTFF stellt dabei das theoretische Gerüst für die Beschreibung
von Metallen dar.
Die wechselwirkenden Elektronen werden durch Renormalisierung auf eine effektive Mas-
se m∗ (mit m∗/m > 1, m ist die Elektronenmasse) wie ein freies Elektronengas behan-
delt. Dies entspricht dem Übergang vom FERMI-Gas (nicht wechselwirkende Elektronen) zu
einer FERMI-Flüssigkeit (schwach wechselwirkende Elektronen), wobei starke Elektron-Elektron-
Wechselwirkungen innerhalb eines Energieintervalls ∆E = kBT ∗ (kB ist die BOLTZMANN-
Konstante, T ∗ die charakteristische Temperatur, bei der die Effekte auftreten) um die FERMI-
Energie angenommen werden. Der Hauptteil der Wechselwirkungen – diese können als kollektive
Anregungen des freien Elektronengases unter Beteiligung der Elektronen aller Atome verstanden
werden – wird dann durch Quasiteilchen berücksichtigt und die Gesamtheit der Elektronen als
schwach wechselwirkender Teilchensee behandelt. Die lokalen Zustände werden so kombiniert,
dass sich ein durch den gesamten Kristall ausgebreiteter Zustand ergibt. Die Beiträge der Elektron-
Elektron-Wechselwirkung werden vernachlässigbar, und die Quasiteilchen verhalten sich ähnlich wie
Elektronen (mit Dispersionsrelation), die weiterhin dem PAULI-Prinzip unterliegen und die FERMI-
DIRAC-Statistik erfüllen. Hierbei können die Quasiteilchen als sich im sogenannten Molekularfeld
der anderen Quasiteilchen bewegend aufgefasst werden.
Wie die Austauschwechselwirkung in den 4f -Systemen zum Tragen kommt, wird in nachstehen-
dem Kapitel beantwortet.
1.2.6 RUDERMAN-KITTEL-KASUYA-YOSIDA-WECHSELWIRKUNG
Für die SE-ÜM-Verbindungen mit paramagnetischen Ionen können eine Vielzahl verschiedener
magnetischer Ordnungen beobachtet werden. Da die 4f -Wellenfunktionen benachbarter Ionen in
diesen Verbindungen aufgrund ihrer starken Lokalisierung (vgl. Abb. 1.1(b)) keine direkte Überlap-
pung aufweisen, gibt es auch keine direkte Austauschwechselwirkung zwischen den lokalisierten
magnetischen Momenten. Der magnetische Austausch findet daher indirekt über die Leitungs-
elektronen statt. Man nennt diese Wechselwirkung die RUDERMAN-KITTEL-KASUYA-YOSIDA-
Wechselwirkung (RKKY) [71–73], benannt nach ihren Entdeckern. Sie beschreibt allgemein den
Kopplungsmechanismus magnetischer Momente lokalisierter d- bzw. f -Elektronen über die Lei-
tungselektronen. Dabei werden die Spins der Leitungselektronen in der Nähe eines magnetischen
Moments von diesem polarisiert. Die Leitungselektronen ihrerseits treten in Wechselwirkung mit
den lokalisierten Elektronen benachbarter Ionen. Effektiv entsteht dadurch eine indirekte Kopplung
zwischen benachbarten lokalisierten Elektronen. Aufgrund der Überabschirmung der magnetischen
Momente führt dieser Kopplungsmechanismus zu einer langreichweitigen, räumlich gedämpft-
oszillierenden Spinpolarisation (siehe Abb. 1.4). Aufgrund dieses oszillatorischen Charakters ordnen
sich die magnetischen Momente des Festkörpers je nach Abstand r4f der 4f -Momente ferromagne-
tisch oder antiferromagnetisch. In Abb. 1.4 ist dies qualitativ gezeigt. Tatsächlich aber entstehen
meist komplizierte magnetische Strukturen.
Unterhalb einer kritischen Temperatur TRKKY führt die RKKY-Wechselwirkung also zu ei-
ner magnetischen Ordnung. Der Energiegewinn für diesen Zustand hängt von der Spin-Spin-
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Abb. 1.4: Schematische Darstellung der RKKY-Wechselwirkung JRKKY in Abhängigkeit von x = 2kF · r4f .
Die entsprechende Kopplung zwischen 4f -Elektronen und Leitungsbandelektronen ist durch die Pfeile
angegeben. Die Farben zeigen gleiche Kopplungen an: orange für eine ferromagnetische (FM), blau für eine
antiferromagnetische (AFM) Kopplung. In den Nulldurchgängen JRKKY = 0 tritt keine Kopplung auf.
Wechselwirkung JRKKY und der Zustandsdichte N(EF) ab und beträgt
∆ERKKY = kB ·TRKKY ∝ J2RKKY ·N(EF). (1.6)
Eine Elektron-Elektron-Wechselwirkung vermittels Gitterschwingungen, wie sie im nächs-
ten Kapitel beschrieben wird, führt zu einer weiteren bedeutenden Eigenschaft vieler SE-ÜM-
Verbindungen, der Supraleitung. Sie steht im Allgemeinen in Konkurrenz zur magnetischen Ord-
nung.
1.2.7 SUPRALEITUNG
Supraleitung ist an sogenannte COOPER-Paare geknüpft, die als Quasiteilchen aufgefasst werden
können. Nach der Theorie von BARDEEN, COOPER und SCHRIEFFER (BCS-Theorie) sind die
COOPER-Paare Folge einer durch Austausch virtueller Phononen vermittelten anziehenden Wechsel-
wirkung zwischen zwei Leitungselektronen (mit Spin s = +1/2 und s = −1/2) [74]. Auf diese Wei-
se kann die Coulombabstoßung zwischen den Elektronen des COOPER-Paars überwunden werden.
Wesentliche Voraussetzung für diesen Paarbildungsmechanismus ist die Retardierung der Elektron-
Phonon-Wechselwirkung, infolge derer ein Elektron die von einem zweiten Elektron erzeugte
Gitterpolarisation „verspürt“, da die für die Gitterdynamik maßgeblichen Schallgeschwindigkeiten
(vS ≈ 103 m/s) mehrere Größenordnungen unterhalb der FERMI-Geschwindigkeit der Elektronen
liegen. Die BCS-Theorie ist jedoch nicht auf Phononen beschränkt – die attraktive Wechselwirkung
zwischen den Elektronen könnte ebenso durch andere bosonische Moden, wie Bipolaronen oder
Spinfluktuationen, vermittelt werden. Auch in sogenannten Schwere-Fermionen-Systemen (siehe
Kap. 1.2.8) kann Supraleitung beobachtet werden, wobei der Kopplungsmechanismus in diesen
Verbindungen vermutlich von anderer (magnetischer) Natur ist.
Beim Übergang in den supraleitenden Zustand bildet sich unterhalb einer kritischen Temperatur
Tc eine Energielücke (engl. „gap“) Eg ≈ 4kB ·Tc ≈ 1 meV aus, welche die normalleitenden
von den supraleitenden Elektronen trennt. Die Energielücke selbst hängt u. a. von der Geometrie
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der FERMI-Fläche ab und wird daher durch eine Energielücken-Funktion charakterisiert, die den
Ordnungsparameter des supraleitenden Zustands darstellt. Für die Übergangstemperatur existiert der
Zusammenhang
Tc ∝ θD · e−1/(U ·D(EF)), (1.7)
mit θD der DEBYE-Temperatur, U der Elektron-Elektron-Wechselwirkung und D(EF) der Zustands-
dichte der Elektronen mit demselben Spin am FERMI-Niveau.
Der supraleitende Zustand ist durch eine negative magnetische Suszeptibilität (χ < 0), also
perfekten Diamagnetismus und durch ein Verschwinden des elektrischen Widerstands (ρ = 0)
unterhalb von Tc gekennzeichnet. Legt man ein äußeres Magnetfeld H kleiner Feldstärke an, so
dringt dieses nur in eine dünne Schicht nahe der Oberfläche ein – eine für den jeweiligen Supraleiter
charakteristische Größe, LONDONsche Eindringtiefe: λL ≈ 100 nm. Im Inneren des Festkörpers
existieren also zunächst keine Flusslinien (MEISSNER-OCHSENFELD-Effekt). Durch Erhöhen der
Feldstärke lassen sich nun zwei Typen von Supraleitern unterscheiden: Typ-I- und Typ-II-Supraleiter.
Bei Typ I wird der supraleitende Zustand oberhalb des kritischen Felds Hc zerstört. Bei Typ II
können oberhalb von Hc1 Flusslinien ins Innere eindringen und der supraleitende Zustand wird erst
bei einem höheren Feld Hc2 völlig zerstört. Verantwortlich für die Ausbildung dieser sogenannten
Flussliniengitter – die einzelnen Flussschläuche sind auf eine bestimmte Art und Weise im Festkörper
verankert („gepinnt“) – sind Kristalldefekte, die dafür sorgen, dass Flusslinien keine Energie durch
Bewegung dissipieren, was zu einem elektrischen Widerstand führen würde.
Supraleitung tritt nicht nur in monoatomaren Systemen auf, sondern auch in komplexen Verbin-
dungen, den sogenannten Hochtemperatursupraleitern (HTSL) mit kritischen Temperaturen (häufig
als Sprungtemperaturen bezeichnet) von bis zu 164 K [75]. Für die HTSL ist der Mechanismus
der Supraleitung noch nicht vollständig verstanden und wird in der Literatur kontrovers diskutiert
[76]. Aktuell ist zusätzlich eine neue Klasse von Supraleitern in den Fokus der Festkörperphysik
gerückt: die auf Fe basierenden Fe-As-Verbindungen – sie zählen zu den chemischen Verbindungen
der Pniktide – mit Sprungtemperaturen von über 30 K [77]. Ähnlich wie bei den Kuprat-HTSL
handelt es sich bei den Fe-As-Verbindungen um Schichtsysteme, deren elektronisch aktive Ebenen –
hier die Fe-As-Ebenen – mithilfe anderer Ebenen, die als Ladungsreservoir dienen, dotiert werden.
In diesen Systemen tritt die Supraleitung in unmittelbarer Nachbarschaft zu magnetischer Ordnung
auf.
Eine weitere interessante Klasse von Verbindungen, in denen unkonventionelle Supraleitung auf-
tritt, bilden die Schwere-Fermionen-Systeme, zu denen der in dieser Arbeit untersuchte CeCu2Si2-
Prototyp zählt, mit Sprungtemperaturen in der Größenordnung von 1 mK bis zu einigen K [61].
Diese Systeme werden im nächsten Kapitel behandelt.
1.2.8 KONDO-EFFEKT UND KONDO GITTER
KONDO-EFFEKT. In verdünnten Systemen – z. B. Metalle, die mit vereinzelten magnetischen Ionen
„verunreinigt“ sind – kann eine Kopplung der lokalisierten magnetischen Momente an die Spins
der Leitungselektronen beobachtet werden. Dies hat wesentliche Konsequenzen für die elektrische
Leitfähigkeit. Hier ist im Gegensatz zu herkömmlichen Metallen bei tiefen Temperaturen ein
logarithmischer Anstieg mit sinkender Temperatur zu beobachten und damit ein globales Minimum
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Abb. 1.5: KONDO-Effekt und elektrischer Widerstand. Beim KONDO-Effekt schirmen die Spins der
Leitungselektronen (symbolisiert durch grüne Kreise mit Pfeil) die freien lokalen magnetischen Momente
(symbolisiert durch blauen Pfeil) unterhalb einer kritischen Temperatur T ∗K ab (a). Dadurch wird die Streuung
der Leitungselektronen erhöht, und es kommt zu einem Anstieg des elektrischen Widerstands (b).
des elektrischen Widerstands. Bei hohen Temperaturen wird der elektrische Widerstand vorwiegend
durch Streuung der Elektronen an den Gitterschwingungen, den Phononen, bestimmt. Sinkt die
Temperatur, so reduziert sich auch die Streuung. Unterhalb einer charakteristischen Temperatur
T ∗K jedoch wechselwirken die Leitungselektronen über ihre Spins mit den lokalen magnetischen
Momenten der Ionen (Austauschwechselwirkung) und koppeln bevorzugt antiferromagnetisch mit
ihnen (siehe Abb. 1.5). Mit diesem Zustand ist ein anomal hoher Streuquerschnitt für die Leitungs-
elektronen verbunden, der gerade zur Erhöhung des Widerstands führt (ρ = ρ0 +AT 2, wobei ρ0 der
Restwiderstand und AT 2 der Beitrag der FERMI-Flüssigkeit ist). Man bezeichnet diesen Zustand als
KONDO-Singulett-Zustand, benannt nach JUN KONDO, der dieses Phänomen erstmals 1964 erklärte
[78].
KONDO-GITTER. Geht man zu nicht verdünnten Systemen über (CeSi2 oder CeCu2Si2 als pro-
minenteste Beispiele), so ordnen sich die magnetischen Ionen regelmäßig und dicht zu einem
sogenannten KONDO-Gitter. Durch die Verringerung des Abstands kann die Wechselwirkung der
4f -Elektronen untereinander nicht mehr vernachlässigt werden. Wegen der periodischen Anordnung
kommt es dann zur Ausbildung schmaler 4f -Bänder – die 4f -Elektronen können nicht mehr als
lokalisiert betrachtet werden –, die mit den Leitungselektronen bei tiefen Temperaturen hybridisieren
können. Die 4f -Elektronen bekommen damit einen itineranten Charakter, was zu einer erhöhten
Zustandsdichte an der FERMI-Energie führt, der ABRIKOSOV-SUHL-Resonanz [79], die ein Cha-
rakteristikum für diese Systeme darstellt. Durch den Überlapp der 4f -Wellenfunktionen mit den
Nachbarionen kommt es in KONDO-Gittern zu Ladungsträgern, die aus lokalen 4f -Elektronen- und
delokalisierten Leitungselektronen-Anteilen zusammengesetzt sind, wodurch sich die Eigenschaften
der FERMI-Fläche ändern.
Bei schwachem Hybridisierungscharakter – dem sogenannten KONDO-Limit – ergeben sich
Spin-Fluktuationen durch Streuung von Elektronen in das Leitungs- oder 4f -Band. Ist die Hybridi-
sierung stärker, treten zusätzlich Valenzfluktuationen auf – zwischen dem lokalisierten 4f -Niveau
und dem Leitungsband hin und her „hüpfende“ Elektronen –, die in Verbindungen mit Ce, Sm,
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Eu, Tm und Yb beobachtet werden. Die KONDO-Wechselwirkung führt in diesem Fall zu einer
antiferromagnetischen Abschirmung der 4f -Momente durch die Spins der Leitungselektronen und
zwar so, als würde sich die Valenz der beteiligten Atome (z. B. Ce) ändern und eine ungefüllte 4f -
Schale zurückbleiben. Auch das führt – wie oben – zu einem Anstieg des Widerstands bei TK, der
allerdings unterhalb einer charakteristischen Temperatur wieder abnimmt, wodurch ein ausgeprägtes
Maximum auftritt. Verantwortlich hierfür sind Kohärenzeffekte, die sich aus der Überlappung der
„Abschirmwolken“ (vgl. Abb. 1.5(a)) ergeben. In diesem Fall kann der KONDO-Singulett-Zustand
– seine Ausdehnung beträgt ca. 1000 Å [80] – als zusätzlicher Beitrag in der Wellenfunktion
der Leitungselektronen berücksichtigt werden. Es kann gezeigt werden, dass sich hierdurch der
magnetische Anteil der Streuung verringert. Das System verhält sich wieder wie eine FERMI-
Flüssigkeit mit renormalisierten Parametern. Die magnetische Suszeptibilität ist in diesem Zustand
wie in einfachen Metallen nahezu temperaturunabhängig (statt χ ∝ 1/T ist χ ∝ 1/TK für T < TK),
womit sich das System wie ohne magnetische Momente verhält.
Zusammenfassend lässt sich der KONDO-Effekt als Folge sowohl der Austauschwechselwirkung,
des PAULI-Prinzips als auch der Eigenschaften der FERMI-Fläche bei tiefen Temperaturen verstehen.
Eine ausführliche Darstellung des KONDO-Effekts sowie der damit verbundenen Phänomene gibt
[61, 79].
1.2.9 SCHWERE FERMIONEN
Ein dem KONDO-Effekt verwandtes Phänomen, das ebenso in KONDO-Gittern beobachtet wird, ist
das Schwere-Fermionen-Verhalten [61, 81, 82]. Aufgrund der Hybridisierung von 4f -Bändern und
Leitungselektronen kommt es bei tiefen Temperaturen ebenfalls zu einer verstärkten Wechselwirkung
zwischen 4f - und Leitungselektronen, jedoch mit einer gegenüber dem KONDO-Effekt anderen
Begründung. Hier kann es energetisch günstig sein, wenn Elektronen zwischen den 4f -Schalen
und dem Leitungsband fluktuieren – ein 4f -Elektron mit „Spin auf“ springt ins Leitungsband und
simultan eines mit „Spin ab“ aus dem Leitungsband in die 4f -Schale –, so dass eine Valenzin-
stabilität auftritt. Dies führt zur Ausbildung einer Vielteilchenresonanz sowie einer extrem hohen
Zustandsdichte bei EF. Gemäß der LTFF kann diese Vielteilchenresonanz auch als Quasiteilchen
mit einer großen effektiven Masse m∗ aufgefasst werden, was u. a. zu einem ungewöhnlich hohen
elektronischen Beitrag zur spezifischen WärmeC führt. In Systemen mit stark wechselwirkenden 4f -
Elektronen, wie in KONDO-Gittern, kann m∗ einige hundert Elektronenmassen betragen [79]. Daher
werden diese Systeme auch Schwere-Fermionen-Systeme genannt. Der elektrische Widerstand
beispielsweise weist eine quadratische Abhängigkeit auf: ρLTFF = ρ0 + AT 2, wobei ρ0 der durch
die Streuung der Quasiteilchen an Gitterdefekten verursachte Restwiderstand und der Koeffizient
A ∝ |m∗|2 sind. Da die Quasiteilchen nur unterhalb einer charakteristischen Temperatur existieren,
folgt für hohe Temperaturen das konventionelle Verhalten ohne Quasiteilchen.
Vor dem Hintergrund, dass sich in Systemen mit Supraleitung oder Magnetismus das jeweils
andere ausschließt, war die Entdeckung von Supraleitung in den Schwere-Fermionen-Systemen [83]
eine unerwartete Beobachtung. Schwere-Fermionen-Supraleitung entsteht vermutlich auf unkonven-
tionelle Weise, also nicht durch den Austausch von Gitterschwingungen wie für BCS-Supraleiter.
Für die meisten Schwere-Fermionen-Supraleiter auf Ce-Basis ist der supraleitende Zustand eng an
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Abb. 1.6: (a) DONIACH-Diagramm nach [61]: Qualitative Abhängigkeit der charakteristischen Temperatur
der RKKY-Wechselwirkung TRKKY und der KONDO-Temperatur TK von der Wechselwirkungsstärke J . Für
TRKKY > TK stellt sich eine magnetische Ordnung bei TM ein (AFM). Für TRKKY < TK dominiert der
KONDO-Effekt und es tritt FERMI-Flüssigkeitsverhalten (FF) gemäß der LTFF auf. Für TRKKY = TK kann ein
quantenkritischer Punkt (QKP) auftreten. (b) Schematisches Phasendiagramm mit paramagnetischer (PM) und
antiferromagnetischer Phase (AFM) sowie quantenkritischem Punkt (QKP), in dessen Umgebung in Schwere-
Fermionen-Systemen vermutlich Supraleitung (SL) auftreten kann. Der QKP lässt sich durch Einstellen von
Dotierung x bzw. Druck p erreichen und ist mit einer veränderten Abhängigkeit der physikalischen Größen
verknüpft.
die Existenz eines quantenkritischen Punktes (vgl. Abb. 1.6(b)) vom Spindichtewellen-Typ geknüpft
[63, 81, 84, 85]. Allgemein wird deshalb angenommen, dass hier die COOPER-Paare durch den
Austausch ausgedehnter Fluktuationen der Spinpolarisation zwischen den schweren Ladungsträgern
entstehen.
Schwere-Fermionen-Systeme der Lanthanoide (4f -Systeme) und Actinoide (5f -Systeme) gelten
heute als Modellsubstanzen für hochkorrelierte Elektronensysteme mit gravierendem Einfluss von
Kristallstruktur – beispielsweise unterdrücken wenige Atomprozent La im System CeCu2Si2 die
Supraleitung [63] – und lokalen Korrelationen, für deren Beschreibung noch kein geschlossenes
Konzept vorhanden ist.
1.2.10 DONIACH-DIAGRAMM
In den SE-ÜM-Verbindungen mit 4f -Elektronen stehen KONDO- und RKKY-Wechselwirkung in
Konkurrenz und führen entweder auf einen nicht-magnetischen Grundzustand oder zu einer Ordnung
der magnetischen Momente wie im Falle des Ce-Si-Systems (siehe Kap. 3.2). Im sogenannten
DONIACH-Diagramm (vgl. Abb. 1.6(a)) [86] ist das Wechselspiel von KONDO- und RKKY-
Wechselwirkung veranschaulicht. Hierzu betrachtete DONIACH die unterschiedlichen Temperatur-
skalen sowie die unterschiedlichen Wechselwirkungsstärken J auf phänomenologischer Basis im
Rahmen des periodischen ANDERSON-Modells [57]. Die unterschiedlichen Wechselwirkungsstär-
ken (Hybridisierungsstärken) zwischen 4f -Elektronen und Leitungselektronen führen entweder zu
einem magnetisch geordneten Grundzustand (Dominanz der RKKY-Wechselwirkung) oder zu einer
Abschirmung der lokalen magnetischen Momente durch die Leitungselektronen und somit zu einem
magnetisch ungeordneten Grundzustand, der durch FERMI-Flüssigkeitsverhalten gekennzeichnet
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ist (KONDO-Wechselwirkung dominiert). DONIACH konnte zeigen, dass die charakteristischen
Temperaturen der RKKY-Wechselwirkung quadratisch
TRKKY ∝ N(EF) ·J2, (1.8)
die KONDO-Wechselwirkung exponentiell
TK ∝ D · e−1/(2J ·N(EF)) (1.9)
mit J wächst. Hier sind N(EF) wieder die Zustandsdichte an der FERMI-Kante, D die Breite des
ausgebildeten Elektronenbands und J die Spin-Spin-Kopplungsstärke. Für die Verbindung CeCu2Si2
bzw. CeSi2 ist TK ≈ 6 K bzw. TK ≈ 35 K [87]. In Abb. 1.6(a) sind die beiden Energieskalen
qualitativ in Abhängigkeit von der Kopplungskonstanten J sowie des Ordnungsparameters der
resultierenden magnetischen Phase TM zum Vergleich im DONIACH-Diagramm dargestellt. Während
für TK ≈ TRKKY, d. h. bei TM ≈ 0, ein quantenkritischer Punkt auftreten kann, gilt für TK > TRKKY
die LTFF.
1.2.11 QUANTENPHASENÜBERGÄNGE UND QUANTENKRITISCHER PUNKT
Ein Phasenübergang bei T = 0 unterscheidet sich von „klassischen“ Phasenübergängen bei T > 0.
Einerseits kann der Zustand T = 0 experimentell niemals realisiert werden, andererseits verschwin-
det der Entropieterm T ·S der GIBBSchen freien Energie G = H − T ·S. Der Phasenübergang
kann somit nicht mehr durch thermische Fluktuationen getrieben werden, da keine thermischen
Anregungen möglich sind. Damit kommen nur noch Fluktuationen der Quantenmechanik in
Frage, die aufgrund der HEISENBERGschen Unschärferelation immer existieren, bei T → 0
aber dominieren. Interessanterweise beeinflussen die Quantenfluktuationen auch das Verhalten von
Festkörpern für T > 0. In diesem Fall kann ein sogenannter Quantenphasenübergang durch Variation
externer Parameter wie Druck p und Dotierung x erreicht werden. Bei p = pc und T = 0
existiert dann ein quantenkritischer Punkt (QKP), der einen Phasenübergangspunkt zweiter Art unter
Variation der Wechselwirkungsstärke darstellt.
Derartige Punkte trennen Phasen mit verschiedenen Ordnungen. Beispielsweise können im
nicht-supraleitenden Zustand von Schwere-Fermionen-Supraleitern auch sogenannte Nicht-FERMI-
Flüssigkeits-Phänomene (geänderte Abhängigkeit physikalischer Eigenschaften durch andere Ex-
ponenten) in weiten Bereichen des Phasendiagramms auftreten, die auf die Nähe eines sol-
chen Quantenphasenübergangs zurückgeführt werden. Am QKP können sich die konkurrierenden
Wechselwirkungen, RKKY- und KONDO-Wechselwirkung, aufheben und „Restwechselwirkungen“
zwischen den Quasiteilchen wirksam werden.
Eine Einführung in die Phänomene des Quantenphasenübergangs geben [61, 88]. In [82] werden
weitere Besonderheiten, die aktuell in Schwere-Fermionen-Systemen diskutiert werden, behandelt:
ferromagnetische und antiferromagnetische QKP sowie quasi-zwei-dimensionale KONDO-Gitter.
Ein Beispiel für einen ferromagnetischen QKP wird in Kap. 3.2 diskutiert.
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1.2.12 MAGNETISCHE ORDNUNG, SUSZEPTIBILITÄT, SPIN- UND
LADUNGSDICHTEWELLE
In den vorangegangenen Kapiteln wurden bereits einige die magnetischen Ordnungen beeinflussende
Phänomene in den SE-ÜM-Verbindungen mit 4f -Elektronen erläutert. In diesem Kapitel soll
schließlich auf zwei weitere den Magnetismus betreffende Aspekte eingegangen werden. Eine
umfassende Darstellung zu den vielfältigen magnetischen Ordnungsphänomenen in Festkörpern
findet sich z. B. in [45, 46, 59, 64].
SUSZEPTIBILITÄT. Bei Temperaturen oberhalb einer kritischen Temperatur T ∗ wird für die SE
meist paramagnetisches Verhalten beobachtet. Die reziproke magnetische Suszeptibilität weist dann
einen linearen Zusammenhang mit der Temperatur auf. Dies wird im sogenannten CURIE-WEISS-
Gesetz beschrieben:
χ =
C
T − θp . (1.10)
Hierbei sind C die CURIE-Konstante und θP die asymptotische paramagnetische CURIE-Temperatur,
die kooperative Effekte berücksichtigt. Für θP > 0 überwiegt eine ferromagnetische Kopplung der
magnetischen Momente, für θP < 0 eine antiferromagnetische Kopplung (θp ist proportional zur
Austauschwechselwirkung). Daneben können auch helikale Moment-Anordnungen auftreten, wenn
Nächste-Nachbar-Wechselwirkungen vorhanden sind. Meist ist die resultierende Helix dann nicht
kommensurabel (siehe Kap. 1.3.2) mit der Kristallstruktur verknüpft.
SPINDICHTE- UND LADUNGSDICHTEWELLE. Ein wichtiges Ordnungsphänomen in SE-ÜM-Verbin-
dungen sind Spindichtewellen [64]. Ihr Auftreten ist durch eine Instabilität des Elektronengases
gekennzeichnet und eng mit der Form der FERMI-Fläche verknüpft. Wie bereits in Kap. 1.2.2
erwähnt können Nesting-Eigenschaften zu einer magnetischen Ordnung (unterhalb der magnetischen
Ordnungstemperatur) führen, welche durch einen Propagationsvektor ~τ gekennzeichnet ist, der wie-
derum dem Nesting-Vektor entspricht (siehe [56]). Daran beteiligt sind nicht die Rumpfelektronen,
sondern nur die Leitungselektronen, die eine wellenförmig modulierte Dichte der Spins ausbilden.
Dieser Zustand ist keine Anregung des Systems – Magnon genannt – sondern dessen magnetischer
Grundzustand. In der Folge werden zusätzliche Energielücken in der FERMI-Fläche erzeugt, die
damit die Grundzustandsenergie des Systems absenken. Durch dieses Ordnungsphänomen reduziert
sich der Anteil an Ladungsträgern, und es kommt zu einem Anstieg des elektrischen Widerstands
bei tiefen Temperaturen. Tritt keine Spin-Ordnung auf, kann eine sogenannte Ladungsdichtewelle
beobachtet werden, die dem PEIERLS-Mechanismus unterliegt [45, 64, 89]. Für diesen ist die
konkrete Form der FERMI-Fläche entscheidend: Liegt die FERMI-Energie nicht am BRILLOUIN-
Zonenrand, so kann eine Verschiebung der Atome die Erzeugung einer Energielücke an der FERMI-
Energie bewirken, was eine Absenkung der totalen Elektronenenergie der Kristallstruktur zur
Folge hat (vgl. Kap. 1.2.2). Im Allgemeinen sind die Dichtewellen nicht mit der Kristallstruktur
kommensurabel.
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1.2.13 MULTIFERROIKA
Neben den magnetischen Phänomenen der intermetallischen SE-Verbindungen lassen sich in vielen
oxidischen Stoffen u. a. ferroelektrische Eigenschaften nachweisen. In oxidischen SE-Verbindungen
können beide Phänomene auch gekoppelt auftreten [90–99]. Liegen mindestens zwei gekoppelte
Eigenschaften vor (ferromagnetische, -elektrische oder -elastische), so spricht man von Multiferroika
[100]. Ursprung der Eigenschaften sind spontane langreichweitige Ordnungen von magnetischen
Momenten, elektrischen Dipolen oder verspannten Domänen. Die phänomenologische Beschreibung
aller geschieht trotz ihrer jeweils anderen Natur weitestgehend analog [101–104].
1.3 STÖRUNGEN DER DREIDIMENSIONAL PERIODISCHEN STRUKTUR
Die in hochkorrelierten Elektronensystemen auftretenden Phänomene, die auch den in dieser Arbeit
behandelten SE-ÜM-Verbindungen innewohnen, setzen kristalline Festkörper voraus, da – wie
gezeigt wird – bereits kleinste Unregelmäßigkeiten drastische Konsequenzen für die physikalischen
Eigenschaften bedeuten. Leider gelingt es praktisch nicht, Kristalle mit einer idealen Struktur zu
synthetisieren. Stattdessen können meist nur annähernd perfekte Kristalle mit einer sogenannten
realen Struktur hergestellt werden. Bei der Interpretation der physikalischen Eigenschaften muss
also stets der Einfluss von Störungen der Struktur in Betracht gezogen werden. Der folgen-
de Abschnitt behandelt die möglichen strukturellen Abweichungen von einer dreidimensional-
translationsperiodischen Ordnung der Atome als Antwort auf z. B. Stöchiometrieabweichungen bei
der Kristallzucht und führt zu einer Klassifizierung für die in dieser Arbeit berichteten Beispiele.
Unter gegebenen Randbedingungen bevorzugt die Natur symmetrische und dreidimensional
translationsperiodische Anordnungen von Atomen. Dabei werden hochsymmetrische Atomanord-
nungen sowie eine maximale Raumausfüllung durch die Atome angestrebt, Auf F. LAVES [105]
geht das sogenannte Raumerfüllungspostulat zurück, welches drei Prinzipien für die Anordnung
der Strukturbausteine umfasst: (1) das Raumprinzip (effektivste Raumfüllung), (2) das Symmetrie-
prinzip (streben nach maximaler Symmetrie) und (3) Wechselwirkungsprinzip (Wechselwirkung mit
möglichst vielen anderen Bausteinen). Dies sind grundlegende Konzepte derer sich die Natur bei
der Einstellung der Kristallstruktur bedient. Danach ist die stabile Anordnung diejenige minimaler
Energie (Grundzustand). Nach den Regeln der Thermodynamik wird ein Minimum der freien
Enthalpie (GIBBS-Energie) G = H − T ·S angestrebt, wobei H die Enthalpie, T die Temperatur
und S die Entropie ist. Ein Minimum der freien Enthalpie kann erreicht werden: 1. Minimieren von
H durch Ausbildung einer idealen Kristallstruktur und 2. Erhöhen von S durch den Einbau von
Defekten in die Idealstruktur. Für jede Temperatur stellt sich ein anderes Gleichgewicht zwischen H
und S ein. Durch einen zusätzlichen Energieeintrag – z. B. eine thermische Behandlung –, kann das
eingestellte Gleichgewicht auch in dedizierter Weise „gestört“ werden, so dass sich der energetisch
tiefste Zustand gezielt einstellen lässt.
Die Abweichung von der idealen stöchiometrischen Zusammensetzung chemischer Verbin-
dungen führt im Allgemeinen zum Auftreten von Defekten/Baufehlern im Kristall. Eine solche
Abweichung kann als Punktdefekt auftreten, aber auch durch das Einfügen oder Entfernen ganzer
Atomschichten im Kristall erzeugt werden. Auch Modulationen einzelner Strukturparameter sind
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als Antwort auf Stöchiometrieabweichungen möglich. Defekte bzw. Störungen der dreidimensional
periodischen Kristallstruktur üben einen eminenten Einfluss auf die physikalischen Eigenschaften der
Festkörper aus. Wichtigstes Beispiel dafür sind die Halbleitermaterialien, bei denen durch gezielte
Dotierung und Strukturierung die physikalischen Eigenschaften in einem weiten Bereich eingestellt
werden können (z. B. p-Typ- und n-Typ-Leiter) [45]. Letztlich ist es die spezifische Anordnung
der Atome, d. h. die Struktur, welche als Ausgangspunkt für das Verständnis der einzelnen Effekte
herangezogen werden muss. In den vorangegangenen Kapiteln wurde bereits dargelegt, wie eng die
verschiedenen physikalischen Eigenschaften mit der elektronischen Struktur verknüpft sind. Daher
sollen im Folgenden die in der vorliegenden Arbeit berichteten strukturellen Feinheiten klassifiziert
werden.
1.3.1 KLASSIFIZIERUNG VON KRISTALLBAUFEHLERN
REALSTRUKTUR. In realen Kristallen kann die strenge Periodizität gestört sein: entweder bereits
während der Synthese dieser Stoffe – dies liegt insbesondere bei Nicht-Halbleitermaterialien
vor – oder aber durch einen anschließenden Energieeintrag (thermisch, mechanisch, elektrisch,
magnetisch, optisch). Geht man von einem Kristall mit einem Volumen von 1 cm3 aus, so sind darin
etwa 1023 Atome enthalten. Nimmt man an, man verfüge über hochreine Kristalle mit einer Reinheit
von 99,999 %, so enthält dieser Kristall bereits ca. 1018 Fremdatome, welche die strenge Ordnung
der Kristallstruktur stören. Generell spricht man deshalb nicht mehr von einem Idealkristall, sondern
von einem Realkristall.
Die verschiedenen Störungen der Kristallstruktur werden zusammenfassend als Kristallbaufehler
bezeichnet. Kriterien für die Klassifizierung der Baufehler können beispielsweise der Einfluss
der Störungen auf die Eigenschaften sein: (störungsempfindlich oder -unempfindlich). Weiterhin
kann in chemische Baufehler – diese werden durch den Einbau von Fremdatomen hervorgeru-
fen – und physikalische Baufehler – diese ändern den Stoffbestand nicht – unterteilt werden
[102]. Die in dieser Arbeit vorgestellten Beispiele lassen sich vorzugsweise in erste Kategorie
einordnen, da stets die Zusammensetzung bzw. der Elementbestand variiert. Entscheidend bei der
Klassifizierung ist allerdings stets der Standpunkt, denn z. B. bei aperiodischen Kristallen kann
die gestörte dreidimensional-periodische Struktur in einem höherdimensionalen Raum wieder als
translationsperiodisch beschrieben werden (siehe Kap. 1.3.2). Deshalb soll im Folgenden nicht
von Kristallbaufehlern sondern vielmehr von Feinheiten der Struktur oder von strukturellem
Antwortverhalten auf Stöchiometrieabweichungen die Rede sein.
Es lassen sich eine ganze Reihe von strukturellen Antworten auf geänderte Verhältnisse ange-
ben: (i) innere Spannungen, (ii) Schwingungen (Phononen), (iii) Elektronenstörstellen, Exzitonen
und andere Quasiteilchen, (iv) Punktdefekte, (v) Mischkristalle, Verteilungsinhomogenitäten, (vi)
Agglomerate/Ausscheidungen, (vii) Liniendefekte, (viii) Flächendefekte, (ix) Kristalloberflächen-,
Grenzflächendefekte, (x) Mikrokristallite und (xi) Parakristalle, Metakristalle, aperiodische Kristalle
(für eine ausführliche Darstellung siehe [102]). In Realstrukturen sind meist alle Unregelmäßigkeiten
gleichzeitig vorhanden. Es wird dennoch nach der dominierenden Komponente unterschieden.
Die für diese Arbeit relevanten Punkte sind (iv), (vi), (viii) und (xi), die nachfolgend kurz
erläutert werden sollen.
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PUNKTDEFEKTE. Punktdefekte bezeichnen Veränderungen bzw. Störungen des stofflichen Be-
stands einzelner Elementarzellen einer Kristallstruktur. Hierzu zählen Leerstellen (SCHOTTKY-
Defekt), Zwischengitteratome (Anti-SCHOTTKY-Defekte), die Kombination aus beidem (FRENKEL-
Defekte), Anti-Lagen-Defekte (Vertauschung von Atomen) und der Einbau von Fremdatomen. Die
Ausdehnung solcher Defekte ist nicht wesentlich größer als die Abmessung der Atome bzw. der
Gitterkonstanten. Sie werden als „nulldimensional“ oder punktartig angesehen. Ihre Bildungsenergie
liegt in der Größenordnung einiger eV. Insbesondere bei intermetallischen Verbindungen können
statistische Platzwechsel, also Vertauschungen von Atompositionen, vorliegen. In Kap. 4 wird
anhand des Y-Mn-Fe-O-Systems ein Beispiel für den lagenselektiven Einbau einer Atomspezies
gegeben.
AGGLOMERATE, AUSSCHEIDUNGEN. Wenn Punktdefekte, Fremdatome oder Mischkristallkompo-
nenten in einer höheren Konzentration vorliegen als es dem thermodynamischen Gleichgewicht
entspricht und diese außerdem hinreichend beweglich sind, können sie sich zusammenlagern. Solche
Agglomerate weisen Größen von ca. 10−10...10−6 m auf und können eine neue Phase im Kristall
darstellen. Ein Beispiel für solche Ausscheidungen gibt das in Kap. 2 berichtete System Y-Ni-B-C.
FLÄCHENDEFEKTE: VERZWILLINGUNG, STAPELFEHLER. Zu den Baufehlern mit flächenhafter
Ausdehnung zählen Korngrenzen (Grenzfläche verschiedener Körner in einem polykristallinen
Gefüge), Antiphasengrenzen (Wände zwischen Sekundärstrukturen), Zwillingsgrenzen und Sta-
pelfehler. Stapelfehler zeichnen sich durch flächenhafte Defekte mit atomar perfekter Struktur
sowie geringer Energie aus, die eine fest vorgegebene Stapelfolge unterbrechen, wie es oft in
dichtesten Kugelpackungen beobachtet wird [106]. Zwillingsgrenzen entstehen an der Grenzfläche
zweier Kristallindividuen oder Domänenbereiche des Kristalls, die eine einem Zwillingsgesetz
entsprechende Orientierung zueinander einnehmen – man spricht von Verzwillingung. Anhand des
reziproken Raums und der Anordnung der individuellen reziproken Gitter lassen sich drei Arten
unterscheiden: vollkommen, partiell oder gar nicht überlappende reziproke Gitter. Man spricht
demzufolge von meroedrischen, partiell meroedrischen oder nicht-meroedrischen Verzwillingungen.
Flächenhafte Defekte werden in den Verbindungen CeCu2Si2 sowie Ho2PdSi3 beobachtet, die in
Kap. 3.3 und 3.4 vorgestellt werden.
METAKRISTALLE, APERIODISCHE KRISTALLE. Bei den Metakristallen handelt es sich um kris-
tallisierte bzw. partiell kristallisierte Stoffe, bei denen eine translationsperiodische Anordnung der
Atome nur in weniger als drei Dimensionen besteht und eine dreidimensionale Periodizität nicht
mehr gewährleistet ist. Beispiel dafür sind die dichtesten Kugelpackungen, die aus parallelen
Schichten bestehen, aber eine statistische Stapelfolge aufweisen, wie es beim Ce beobachtet wird
[102]. Derartige Strukturen gehören nach DORNBERGER-SCHIFF [106, 107] zu den sogenannten
„Ordnung-Unordnung“-Strukturen (engl. „Order-Disorder“-OD). Bei diesen gibt es für die gegensei-
tige Anordnung benachbarter Bauverbände (z. B. Schichten) verschiedene alternative Möglichkeiten,
die symmetrisch äquivalent sind. OD-Strukturen haben damit eine partielle Fernordnung und zeigen
im reziproken Raum neben scharfen Beugungsreflexen auch Beugungsstäbe (diffuse Intensitäten).
Die in Kap. 3.4 vorgestellte Verbindung Ho2PdSi3 offenbart einen ähnlichen Charakter.
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Aperiodische Kristalle weisen ebenfalls keine translationsperiodische Ordnung in drei Dimen-
sionen auf, besitzen aber durchgehend scharfe Beugungsreflexe. Erst bei einer höherdimensionalen
Beschreibungsweise (siehe Kap. 1.3.2) tritt im Gegensatz zu den Metakristallen eine Translationspe-
riodizität zu Tage. Beiden Strukturvarianten ist gemein, dass diskrete Reflexe im Beugungsbild
erkennbar sind, nach [14] werden sie jedoch als Kristalle klassifiziert.
Das Vorliegen aperiodischer Kristalle wurde im Ce-Si-System nachgewiesen (siehe Kap. 3.2).
Der mathematische Formalismus zur Beschreibung aperiodischer Kristalle aber auch für die
Strukturlösung der Ho2PdSi3-Verbindung (siehe Kap. 3.4) benutzt.
1.3.2 MODULIERTE KRISTALLE
In diesem Abschnitt wird auf die Charakteristika modulierter Kristalle sowie den mathematischen
Formalismus zu deren Beschreibung eingegangen, da hierauf mehrfach Bezug genommen werden
wird. Zum einen gelingt es erst mit diesem Formalismus, Struktur und Beugungsbild modulierter
Kristalle in Einklang zu bringen, zum anderen eignet er sich zur vereinfachten Beschreibung
kommensurabel modulierter Strukturen. Einführungen in das Konzept geben u. a. [89, 107, 108],
eine Auswahl modulierter Strukturen – diese können in allen Stoffsystemen beobachtet werden –
beschreibt z. B. [109].
Erstmalig wurden modulierte Strukturen 1929 von U. DEHLINGER [110] beschrieben. Sehr
viel später entwickelten A. JANNER, T. JANSSEN und P. M. DE WOLFF [111–116] grundlegende
Formalismen zu deren Beschreibung. Ihre Theorie umfasst die inkommensurabel modulierten
Strukturen, die Kompositstrukturen und die quasikristallinen Strukturen, wobei erstere Gegenstand
der nachfolgenden Ausführungen sind.
DREIDIMENSIONAL PERIODISCHE STRUKTUR. Bevor die Charakteristika der modulierten Kristalle
vorgestellt werden, soll an dieser Stelle kurz auf die Eigenschaften der gewöhnlichen dreidi-
mensional- (3D) periodischen Kristalle eingegangen werden. Diese zeichnen sich durch eine
regelmäßige Atomanordnung in drei Dimensionen aus. Im engeren Sinne bedeutet dies eine
translationsperiodische Atomfolge in allen drei Raumrichtungen x, y und z (vgl. Glg. (1.1)). Diese
wird mittels eines BRAVAISschen 3D-Raumgitters beschrieben, das durch drei Gittervektoren ~a, ~b
und ~c sowie den Winkeln α, β und γ zwischen diesen charakterisiert werden kann – man spricht
auch von der sogenannten Metrik oder dem Kristallsystem. Die sogenannte Elementarzelle vereint
letztlich alle Informationen (Metrik, Atompositionen und Symmetrieoperationen) über die Struktur
des Kristalls.
Zur Aufklärung der Kristallstruktur bedient man sich im Allgemeinen der Beugungsmethoden
(siehe Kap. 1.5.2). Dabei wird das reziproke Gitter anhand der beobachteten Beugungsreflexe
sichtbar gemacht. Die Charakteristika des reziproken Gitters, aufgespannt durch die Basisvektoren
~a∗,~b∗ und ~c∗, hängen wie folgt mit denen des realen Gitters, aufgespannt durch die Basisvektoren ~a,
~b und ~c, zusammen:
~a∗ =
~b× ~c
VEZ
, ~b∗ =
~c× ~a
VEZ
, ~c∗ =
~a×~b
VEZ
. (1.11)
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Hier ist VEZ = ~a · (~b × ~c) das Elementarzellvolumen des direkten Raums. Die Beugungsreflexe
lassen sich mittels dreier MILLERscher Indizes h, k und l indizieren. Aus den Reflexen lässt sich
dann das reziproke Gitter konstruieren, wobei jeder Punkt durch einen reziproken Gittervektor
~H = h~a∗ + k~b∗ + l ~c∗ (1.12)
gegeben ist. Aus den experimentell bestimmten Reflexintensitäten lässt sich durch Anwendung der
FOURIER-Synthese die Elektronendichte rekonstruieren, die in erster Näherung sphärische Atome
beschreibt.
MODULIERTE STRUKTUR. Bei den modulierten Strukturen treten im Vergleich zu 3D-periodischen
Strukturen neben starken Reflexen der sogenannten Basisstruktur5 zusätzliche Reflexe im Beugungs-
bild – und damit zusätzliche reziproke Gitterpunkte – auf. Diese zusätzlichen, meist schwachen
und von DEHLINGER [117] als „Gittergeister“ bezeichneten Reflexe werden auch Satelliten genannt
[118]. Können diese Punkte nicht mehr durch Linearkombination ganzzahliger Vielfacher der drei
Basisvektoren ~a∗, ~b∗ und ~c∗ beschrieben werden (drei ganze Zahlen hkl), so müssen für deren
Beschreibung zusätzliche Vektoren ~qj mit j = 1,...,d, die sogenannten Modulationsvektoren,
eingeführt werden mit
~qj = αj~a
∗ + βj~b
∗ + γj~c
∗. (1.13)
Betrachtet man die Koeffizienten αj , βj und γj (die Achsenabschnitte der reziproken Gittervektoren)
dieser ~q-Vektoren6 so ist die modulierte Struktur (a) kommensurabel für αj , βj ,γj ∈ Q (Q bezeichnet
die Menge der rationalen Zahlen) bzw. (b) inkommensurabel wenn αj , βj , γj aus der Menge der
irrationalen Zahlen stammen. Eine solche modulierte Struktur besitzt damit (mindestens) eine
Translationsperiode, die nicht mit dem entsprechenden Gitterparameter der Basisstruktur überein-
stimmt. Steht die Translation in einem rationalen Verhältnis (mit kleinem Zähler und Nenner) zum
Gitterparameter der Basisstruktur (Fall (a)), so spricht man von einem kommensurabel modulierten
Kristall oder einer Überstruktur. Diese lässt sich mit einem Vielfachen der Gitterparameter (~a, ~b
oder ~c), also einer vergrößerten Elementarzelle beschreiben. In diesem Fall werden die Satelliten
auch Überstrukturreflexe genannt. Bei der Verfeinerung solcher Überstrukturen müssen zum Teil
sehr große Elementarzellen mit vielen Atomen verfeinert werden. Dann wird die Anzahl der zu
verfeinernden Parameter (Atomkoordinaten, Besetzungswahrscheinlichkeiten etc.) im Verhältnis zur
Anzahl der beobachteten Reflexe sehr groß, und es kann, wenn nicht genügend Informationen
zur Verfügung stehen – entweder bzgl. des Strukturmodells oder, bei zu wenig gemessenen
Überstrukturreflexen mit ausreichender Intensität – keine Konvergenz der verfeinerten Parameter
erhalten werden. Aus obiger Definition folgt aber, dass jede kommensurable Überstruktur als
Spezialfall einer inkommensurablen Modulation aufgefasst werden kann, sodass erstere ebenfalls
mit dem Formalismus der modulierten Struktur (siehe unten) behandelt werden kann7. In vielen
5Bei der Basisstruktur handelt es sich um die ungestörte, „ideale“ 3D-Kristallstruktur, die als Ausgangsmuster für die
Realstruktur angesehen werden kann.
6Die Modulationsvektoren können abhängig von äußeren Parametern wie Temperatur oder Druck sein; ist das der Fall,
so muss die Modulation inkommensurabel sein.
7Es sei darauf hingewiesen, dass es generell nicht gelingt, experimentell zwischen einer rationalen oder irrationalen
Zahl zu unterscheiden.
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Fällen kann sich dadurch das Parameter-zu-Daten-Verhältnis verringern, und die Lösung der Struktur
konvergiert [119, 120].
Ist das Verhältnis der Translationsperioden von Basis- und modulierter Struktur irrational (Fall
(b)), so ist die Kristallstruktur inkommensurabel moduliert. Für die vollständige Beschreibung ihres
reziproken Gitters muss nun Glg. (1.12) um die zusätzlichen Vektoren aus Glg. (1.13) erweitert
werden und es folgt
~H = h~a∗ + k~b∗ + l~c∗ +
d∑
j=1
mj~qj. (1.14)
Hier sind diemj ganzzahlig und bezeichnen die entsprechenden Indizes, die gleichzeitig die Ordnung
der Satelliten angeben (wie oft also der Modulationsvektor vom Hauptreflex (mj = 0) aus abgetragen
werden muss, bis der entsprechende Satellit erreicht wird). Die Anzahl der Modulationsvektoren ~qj ,
die notwendig sind, alle Reflexe zu indizieren, gibt die Dimensionalität d = jmax der Modulation
an. Für eine eindimensional (1D) modulierte Struktur ist j = 1 – die folgenden Darstellungen sind
auf 1D modulierte Strukturen beschränkt.
Indiziert man nur die Hauptreflexe, so erhält man die sogenannte gemittelte Struktur in 3D.
Eine Verfeinerung dieser kann bzgl. der Strukturparameter bereits Hinweise auf die vorhandenen
Modulationen (siehe unten) enthalten, stellt aber nur die über alle Modulationsperioden gemittelte
Struktur dar – im Unterschied zur Basisstruktur, die keine Modulationen enthält. Berücksichtigt
man im Weiteren die Satellitenreflexe, so erhält man die modulierte Struktur, die im Falle eines
inkommensurablen Modulationsvektors in 3D keine Periodizität besitzt. Es ist also nicht mehr
möglich, alle Reflexe des Beugungsbilds im 3D-Raum zu beschreiben. Stattdessen muss zu einer
höherdimensionalen Beschreibungsweise im (3 + d)D-Superraum übergegangen werden, in dem die
modulierte Struktur wieder eine strenge Translationsperiodizität besitzt.
SUPERRAUM UND MODULATIONSFUNKTION. Wie oben bereits dargelegt, lassen sich modulierte
Strukturen translationsperiodisch nur noch im sogenannten (3+d)D-Superraum VS mit VS = VE⊕VI
beschreiben. Dieser setzt sich zusammen aus dem externen Raum VE, auch physikalischer Raum
(3D-Raum) genannt, und dem internen Raum VI, der auch Komplementärraum oder Senkrechtraum
genannt wird. In diesem Zusammenhang spricht man auch von der Einbettung der 3D-Struktur in
den (3 + d)D-euklidischen Raum8. Hierbei kann das Beugungsbild einer modulierten Struktur als
Projektion eines (3 + d)D-Gitters auf den 3D-physikalischen Raum aufgefasst und beschrieben
werden. Im reziproken Superraum V ∗S werden die reziproken Basisvektoren linear unabhängig –
es gilt in Kurznotation [107] ~a∗S1 = (~a∗1, 0), ~a∗S2 = (~a∗2, 0), ~a∗S3 = (~a∗3, 0), ~a∗S4 = (~a∗4, 1) =
(~q, 1) = (~q, b∗), wobei der reziproke Basisvektor~b∗ eingeführt wird, der parallel zum entsprechenden
Vektor des direkten Raums~b ist, und senkrecht zum physikalischen Raum V ∗E mit den Basisvektoren
~a∗1, . . . ,~a
∗
3 verläuft – und der reziproke Gittervektor ~HS einer 1D-modulierten Struktur nimmt die
Gestalt
~HS = (h1~a
∗
S1 + h2~a
∗
S2 + h3~a
∗
S3 + h4~a
∗
S4, h4) (1.15)
8Die Bezeichnung (3 + d)D steht für eine reduzierte 4D-Beschreibungsweise. Da es sich hier ausschließlich um eine
mathematische Hilfskonstruktion handelt, kann man diesem Superraum keine physikalische Bedeutung zuweisen. Dies
wird im Falle einer (2 + 1)D modulierten Struktur anschaulich klar, in der Elektronendichte-“Fäden“ vorliegen – im
Unterschied zum physikalischen (3D-) Raum, in dem sphärische Elektronendichten auftreten.
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Abb. 1.7: Reziproker Superraum V ∗S eines 1D-modulierten Kristalls mit Modulationsvektor ~q = (α,0,0).
Gezeigt ist der ~a∗S1-~a∗S4-Schnitt, anhand dessen die Projektionseigenschaft der reziproken Gitterpunkte entlang
~b∗ auf den physikalischen Raum VE veranschaulicht werden kann. Die leeren Kreise entsprechen den
experimentell zugänglichen Satelliten 1. und 2. Ordnung (große und kleine Kreise; volle Kreise entsprechen
den Reflexen der Basisstruktur).
an, wobei hj die MILLERschen Indizes sind. Die Abb. 1.7 verdeutlicht diese Projektionseigenschaft
im reziproken Superraum.
Während im reziproken Superraum die Projektionseigenschaft vorliegt, wird der direkte Super-
raum mit Hilfe sogenannter Modulationsfunktionen konstruiert. Eine modulierte Struktur wird
damit wie eine periodische 3D-Referenzstruktur, die sogenannte Basisstruktur, behandelt, der
eine zusätzliche Störung der 3D-Gitterperiodizität überlagert ist. Die überlagerte Störung wird in
der entsprechenden Strukturverfeinerung durch die Modulationsfunktionen u(xS4) berücksichtigt,
die periodisch entlang der ~aS4-Richtung mit der Koordinate xS4 sind. Diese modulieren die
Strukturparameter, wie Atomkoordinaten x, y, z (displazive Modulationen), die Besetzung der
Atompositionen pj (Besetzungsmodulation) oder die Verschiebungsparameter Uij . In Abb. 1.8 sind
ausgewählte Modulationen schematisch gezeigt. Das Auftreten von Modulationen beschränkt sich
allerdings nicht auf kristallographische Strukturparameter. Auch die Anordnung der magnetischen
Momente, der Leitungselektronen (Ladungsdichtewelle) oder deren Spins (Spindichtewelle) kann
moduliert sein.
Eine displazive Modulation der Atomkoordinaten xµj (j = 1,...,3) eines Atoms µ der Basisstruk-
tur ist gegeben durch
xµj = x
µ
j + u
µ
j (xS4), (1.16)
wobei xµj die Koordinaten der Basisstruktur und u
µ
j (xS4) die Modulationsfunktion ist. Letztere selbst
kann wegen ihrer Periodizität in xS4 als FOURIER-Reihe entwickelt werden
uµj (xS4) =
∞∑
n=1
Aµnj · cos(2πnxS4) +Bµnj · sin(2πnxS4), (1.17)
mit den zugehörigen FOURIER-Koeffizienten Aµnj und B
µ
nj . Modulationen anderer Parameter können
analog definiert werden. Im Allgemeinen sind die Modulationsfunktionen harmonische Funktionen,
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Abb. 1.8: 1D-modulierter Kristall. Dargestellt sind 2 Atomsorten (dunkle und helle Kreise): (a) ideale Struktur,
(b) Besetzungsmodulation (Größe der Kreise ist proportional zum Streuvermögen bzw. der Besetzung der
Atomlagen), (c) displaziv-transversale Modulation, (d) displaziv-longitudinale Modulation.
aber auch unstetige Stufen- oder Sägezahnfunktionen können vorliegen. Die Stufenfunktionen
werden auch Crenel-Funktionen genannt [121].
Anschaulich lässt sich der direkte (3 + 1)D-Superraum nun so konstruieren, dass man die
Modulationsfunktionen eines jeden Atoms um 90◦ zum physikalischen Raum „dreht“. Damit wird VS
aufgespannt, in dem die sphärischen Atome des physikalischen Raums (durch Juxtapositionierung)
nun Atomfäden im (3 + 1)D-Superraum bilden, deren Gestalt durch die Modulationsfunktionen
charakterisiert wird. Der direkte (3 + 1)D-Superraum wird durch die Basisvektoren ~aS1 =
(~a1,−~q ·~a1), ~aS2 = (~a2,−~q ·~a2), ~aS3 = (~a3,−~q ·~a3), mit den Basisvektoren ~a1, . . . ,~a3 des VE,
und ~aS4 = (0, 1) = (0,~b) [107] – es gilt die Bedingung ~a∗Sk ·~aSk′ = δkk′ – aufgespannt. Es lässt sich
ganz analog eine Elementarzelle definieren, in der alle Informationen über die Kristallstruktur im
VS zusammengefasst sind. Der direkte (3 + 1)D-Superraum ist in Abb. 1.9 gezeigt. Mathematisch
betrachtet stellt die Basisstruktur eines 1D-modulierten Kristalls somit eine 3D-Hyperfläche des
(3 + 1)D-Superraums dar und damit einen Schnitt durch den Superraum.
Nun wird eine neue Koordinate t eingeführt, so dass
t = xS4 − ~q ·~r (1.18)
ist, mit einem Ortsvektor ~r des VE-Raums. Der Parameter t kann als Phase der Modulationsfunktion
aufgefasst werden. Jedes beliebige t stellt einen Schnitt des (3 + 1)D-Superraums parallel zu VE
dar und ist deshalb auch mit dem physikalischen Raum (VE) identifizierbar. Die Positionen der
Atome in VE können dann als Schnittpunkte ihrer Atomfäden mit einer 3D-Hyperebene eines
definierten t-Werts verstanden werden. Mit sogenannten t-Plots werden die Variationen bestimmter
Strukturparameter (z. B. Position, Besetzungsparameter, Verschiebungsparameter oder Abstände
und Winkel zwischen bestimmten Atomen) entlang einer Modulationsrichtung dargestellt (siehe
Abb.1.9(b)).
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Abb. 1.9: Direkter Superraum und Modulationsfunktion eines 1D modulierten Kristalls. Gezeigt ist in (a)
der ~aS1-~aS4-Schnitt, anhand dessen der physikalische Raum VE als Hyperfläche des (3 + 1)D-Raums mit
t = konst. veranschaulicht werden kann. Die vollen Kreise entsprechen den einzelnen Atomen, die gemäß
der Modulationsfunktion u(xS4) ausgelenkt sind. Die Position der Atome der gemittelten Struktur sind durch
Kreuze angegeben. In (b) ist die typische Darstellungsweise für Modulationsfunktionen (hier beispielhaft eine
displazive Modulation ausgedrückt durch die Atomposition x1) in Abhängigkeit von der Koordinate t gezeigt.
Der Formalismus zur Berechnung der Reflexintensitäten einer modulierten Struktur ist analog zu
jenem für translationssymmetrische Gitter in 3D aufgebaut. Die ED im Superraum ergibt sich dann
ebenfalls analog zu der in 3D durch
ρS(~rS) =
1
V
N∑
j=1
F ( ~HSj) · e−2πi( ~HSj ·~rSj), (1.19)
mit den Vektoren ~rSj des direkten Superraums, den Strukturamplituden F ( ~HSj) und der Gesamtzahl
N gemessener Reflexintensitäten. Die ED ist eine periodische Funktion der Koordinaten xSj des
Superraums und besitzt demnach eine kontinuierliche Verteilung entlang t.
Für die Beschreibung der Geometrie der Atomanordnung inkommensurabler Strukturen werden
die Atome in (3 + 1)D als Hyperatome aufgefasst. Damit können sie nicht mehr mit den 230
kristallographischen Raumgruppen beschrieben werden. Unter Berücksichtigung der verschiedenen
Möglichkeiten, eine modulierte Struktur in den euklidischen (3 + 1)D-Raum einzubetten, ergeben
sich die 775 Superraumgruppen [107]. Eine erweiterte Darstellung aller Superraumgruppensymbole
von 1D-, 2D- und 3D-modulierten Strukturen ist von YAMAMOTO [109] im Internet bereitgestellt
worden [122].
Für einen 1D-inkommensurabel modulierten Kristall setzt sich das Superraumgruppensymbol
zusammen aus der translationsperiodischen Basisstruktur, welche die Symmetrie einer der 230
Raumgruppen besitzt (z. B. I2/b), den Koeffizienten des Modulationsvektors (vgl. Glg. (1.13))
gefolgt von der sogenannten intrinsischen Verschiebung, die Angaben zu den im Superraum
auftretenden Symmetrieoperationen mit Translationskomponenten enthält. Als Beispiel sei hier
die Superraumgruppe des CeSi1,82 genannt (vgl. Kap. 3.2), die keine Symmetrieoperation mit
Translationskomponente – daher „00“– aufweist:
I2/b(αβ0)00.
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Es sei darauf hingewiesen, dass nicht jeder ~q-Vektor mit jeder Superraumgruppe konform ist, so dass
Modulationen bzw. Satellitenreflexe die Symmetrie einer Struktur auch verringern können.
1.4 DIE ELEKTRONENDICHTE
Während im Kap. 1.2.2 die Frage nach Energie (~ω) und Impuls (~~k) der Elektronen sowie die sich
daraus ergebenden Schlussfolgerungen bzgl. der physikalischen Eigenschaften beantwortet wurde,
widmet sich der nächste Abschnitt der Frage nach dem Aufenthaltsort (Aufenthaltswahrscheinlich-
keitsdichte oder ED) der Elektronen im Kristall.
Es gibt zwei Verfahren, die Elektronen im Festkörper experimentell zu charakterisieren: Die
Darstellung im reziproken oder im direkten Raum. Beide Varianten beruhen auf dem Prinzip
des Impulsübertrags zwischen z. B. Photonen und den Elektronen des Kristalls. Während im
ersten Falle im Allgemeinen inelastische Wechselwirkungen analysiert und für die Darstellung
im reziproken Raum verwendet werden (z. B. bei der Photoelektronenspektroskopie), beruht
die Darstellung der ED im direkten Raum auf der Vermessung von Impulsüberträgen unter
Energieerhaltung. Diese sogenannte elastische Streuung ist physikalische Grundlage der klassischen
Röntgenbeugung. Wie aus dem vorhergehenden Abschnitten (Kap. 1.2) bereits ersichtlich ist,
wird in der Physik überwiegend die Darstellung der Energie/Impulsverteilung der Elektronen
im reziproken Raum gewählt. In der Chemie überwiegt dagegen die Darstellungsart im realen
Raum, da mit ihr die Bindungsverhältnisse im Festkörper analysiert werden können, z. B. ob
kovalente oder ionische Bindungen vorliegen oder welche Valenzen die Atome besitzen. Anhand
der ED können somit Rückschlüsse auf das chemische Verhalten (z. B. anhand der Valenz oder
des elektrostatischen Potenzials) und auf die physikalischen Eigenschaften (z. B. ferroelektrisches
Verhalten oder Ladungsdichtewellen) gezogen werden.
Weil die ED-Bestimmung damit ein wichtiges Werkzeug für die Charakterisierung des Einflusses
von Stöchiometrieabweichungen auf Struktur und Eigenschaften darstellt, sowie als Bindeglied
zwischen Experiment und Theorie fungieren kann – wie in Kap. 1.2.2 gezeigt, kann mit Hilfe
theoretischer Ab-initio-Methoden die ED berechnet werden – nimmt sie in dieser Arbeit eine zentrale
Rolle ein. Im nächsten Abschnitt erfolgt die Erläuterung des Begriffs der ED deshalb im Hinblick
auf Röntgenbeugungsexperimente, wie sie in dieser Arbeit durchgeführt wurden.
1.4.1 BESTIMMUNG DER ED MITTELS RÖNTGENBEUGUNG.
Beim Röntgenbeugungsexperiment wird von einer ED-Verteilung ausgegangen, mit der die einzelnen
Röntgenquanten wechselwirken (siehe Abb. 1.10). In der Literatur sind eine Vielzahl umfangreicher
Darstellungen zu finden [45, 54, 107, 123, 124], so dass hier nur auf die für die Arbeit relevanten
Aspekte eingegangen wird. Die gemessene Streuintensität wird durch Summation aller von der ED
gestreuten Teilwellen unter Berücksichtigung ihrer Wegunterschiede beschrieben. Der entsprechende
Ausdruck wird im Folgenden hergeleitet.
Die ED in einem Kristall ist nach Glg. (1.1) eine räumlich periodische Funktion
ρ(~r +
3∑
j=1
nj ·~aj) = ρ(~r), (1.20)
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Abb. 1.10: Schematische Darstellung der Streuung von Röntgenstrahlen an einer ED-Verteilung ρ(~r) mit den
zur Beschreibung eines Röntgenbeugungsexperiments notwendigen Größen. ei~k0~r gibt die einfallende Welle
an, ei
~k~r die auslaufende.∆~r ist der Gangunterschied zwischen den beiden an verschiedenen Orten 0 und ~r des
Volumenelements d3~r gestreuten Teilwellen und ~rj beschreibt die Position der Atome in der Elementarzelle
bzgl. ihres Ursprungs.
wobei
∑3
j=1 nj~aj ein Translationsvektor des Kristallgitters ist. Diese periodische Funktionen
lässt sich als Superposition von harmonischen Funktionen mit den FOURIER-Koeffizienten F ~H
darstellen, wobei über die experimentell bestimmten Impulsüberträge, die reziproken Gittervektoren
~H , summiert und auf das Elementarzellvolumen VEZ normiert wird:
ρ(~r) =
1
VEZ
∑
~H
F ~H · e−2πi(
~H ·~r). (1.21)
Hierbei wurde ebenfalls die LAUE-Bedingung berücksichtigt – die Phasendifferenzen zwischen den
Teilstrahlen sind unter Nutzung der LAUE-Bedingung9 ∆r = (~k0 − ~k) ·~r = ~H ·~r. Die FOURIER-
Koeffizienten ergeben sich (formal) zu
F ~H =
∫
ρ(~r) · e2πi( ~H ·~r)d3~r. (1.22)
Durch Zerlegung der ED in Beiträge der einzelnen j = 1, . . . , N Atome
ρ(~r) =
N∑
j=1
ρj(~r − ~rj) (1.23)
und mit dem Vektor ~R = ~r − ~rj , wobei rj = xj ·~a + yj ·~b + zj ·~c die Position eines Atoms j mit
den Koordinaten xj , yj und zj in der Elementarzelle angibt, kann F ~H noch umgeformt werden:
F ~H =
∫
VEZ
N∑
j=1
ρj(~r − ~rj) · e2πi( ~H ·~r)d3~r =
N∑
j=1
e−2πi(
~H ·~rj) ·
∫
VEZ
ρj(~R) · e2πi( ~H · ~R)d3 ~R (1.24)
Das Integral
fj, ~H =
∫ +∞
−∞
ρj(~R) · e2πi( ~H · ~R)d3 ~R (1.25)
9Die LAUE-Bedingung besagt, dass in einem Röntgenbeugungsexperiment an einem periodischen Objekt (Kristall)
unter Energieerhaltung (|~k| = |~k0|) nur die reziproken Gittervektoren ~H als Impulsüberträge beobachtet werden: ~k =
~k0 + ~H.
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wird als Atomformamplitude oder atomarer Streufaktor bezeichnet, die damit die FOURIER-
Transformierte der Elektronendichte des Atoms j darstellt. Geht man von der diskreten Größe zur
stetigen Energieabhängigkeit über, so ist fj ein vom Betrag des Streuvektors S = 4π · sin θ/λ
(θ entspricht dem Winkel unter dem die Röntgenstrahlung gestreut wird) und damit auch von
der Wellenlänge λ der Röntgenphotonen abhängiges Maß für die Streukraft eines Atoms. Im
Gegensatz zur THOMSON-Streuung, der Streuung an einem einzelnen freien Elektron, beschreibt fj
die Streuung an einer Anordnung von Elektronen (im Atom), in der zusätzliche Phasendifferenzen
zwischen den an den einzelnen Elektronen gestreuten Teilwellen auftreten, welche die Amplitude
der gestreuten Welle modulieren. Mittels theoretischer Methoden (vgl. Kap. 1.2.2) können die fj in
sphärischer Näherung berechnet werden, und sind z. B. in [107] tabelliert.
Ferner tritt eine thermisch bedingte Schwächung der gestreuten Intensität auf, die durch einen
„Korrekturfaktor“ für die Atomformamplitude fj , den DEBYE-WALLER-Faktor, berücksichtigt wird,
so dass
f ′j = fj · e−B ·
sin2 θ
λ2 = fj · e−8 ·π
2 ·Uiso · sin2 θ
λ2 , (1.26)
wobei Uiso = u2 die mittleren isotropen Schwingungsamplituden bezeichnet. Mit steigendem
Betrag des Streuvektors |~S| nimmt der Einfluss der thermisch bedingten Schwingungen stark zu
und muss deswegen in der Strukturanalyse berücksichtigt werden. Im Allgemeinen treten anisotrope
Schwingungsamplituden auf. Der Verschiebungsfaktor wird als Tensor zweiter Stufe mit den
Komponenten Umn (m,n = 1,2,3) geschrieben. Der DEBYE-WALLER-Faktor hängt dann nicht mehr
nur vom Betrag des Streuvektors |~S|, sondern auch von dessen Richtung ab. Die Atomformamplitude
wird dann zu
f ′j = fj · e−2π
2 · (U11 ·h2 · a∗2+U22 · k2 · b∗2+U33 · l2 · c∗2+2 ·U12 ·hk · a∗b∗+2 ·U13 ·hl · a∗c∗+2 ·U23 · kl · b∗c∗).
(1.27)
Die FOURIER-Koeffizienten ergeben sich schließlich zu
F ~H =
N∑
j=1
f ′j · e2πi( ~H ·~rj). (1.28)
In der Kristallographie werden die F ~H auch Strukturamplituden genannt und stellen die Amplitude
der gestreuten Röntgenwelle dar (vgl. Abb. 1.10). Für Experimente an Laborröntgengeräten (Kohä-
renzlänge der Strahlung einer Röntgenröhre lc < 1 µm) sind in die Streuung etwa 1010 Atome und
somit ca. 1012 Elektronen involviert.
FOURIER-SYNTHESE. Oben wurde bereits gezeigt, dass die ED durch FOURIER-Transformation
mit der Strukturamplitude verknüpft ist. In der Kristallographie wird die Berechnung der ED aus den
gemessenen Beugungsintensitäten I auch FOURIER-Synthese genannt. Gemäß der kinematischen
Theorie der Röntgenbeugung [53] ist die elastisch (kohärent) an einer ED gestreute Intensität
I = |F ~H |2. (1.29)
Sie lässt sich folgendermaßen aus den experimentellen Daten rekonstruieren. Zunächst wird F ~H
geschrieben als
F ~H =
∣∣F ~H ∣∣ · eiα ~H , (1.30)
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wobei α ~H die Phase der Strukturamplitude bezüglich eines Phasenursprungs ist. Setzt man Glg.
(1.30) in Glg. (1.21) ein, so folgt
ρ(~r) =
1
VEZ
∑
~H
∣∣F ~H∣∣ · e−i(φ ~H−α ~H) (1.31)
mit φ ~H = 2π · ~H ·~r. Da die |F ~H | gemäß
√
Ic = |F ~H(obs)| bekannt sind (Ic sind die Absorptions-,
Extinktions- und LORENTZ-Polarisations-korrigierten Intensitäten; die Abkürzung „obs“ steht für
die beobachteten/gemessenen Strukturamplituden) kann anhand dieser Werte eine sogenannte
Strukturlösung durchgeführt werden. Im Ergebnis dieser werden die Phaseninformationen (α ~H )
gewonnen, ohne die eine exakte Rekonstruktion der ED nicht möglich ist10. Es existieren verschie-
dene Methoden, wie beispielsweise die PATTERSON-Synthese [121, 125], die Direkten Methoden
[125] oder als sehr moderner Ansatz der Superflip-Algorithmus (siehe unten), durch welche die
Phaseninformation ermittelt werden kann.
Liegt nach der Strukturlösung ein plausibles Strukturmodell vor, müssen die Phasen verfeinert
werden, bevor die ED vermittels der FOURIER-Synthese gemäß Glg. (1.31) rekonstruiert werden
kann. Dabei sind die Phaseninformationen von herausragender Bedeutung, da sie die Rekonstruktion
viel stärker beeinflussen als die Amplituden (F ~H ). Trotz eines plausiblen Strukturmodells verfügt
man im Allgemeinen nur über eine begrenzte Anzahl von Reflexen (FOURIER-Koeffizienten) –
die FOURIER-Synthese benötigt theoretisch aber unendlich viele Reflexe –, was zu sogenannten
Abbrucheffekten führen kann, die sich aus der FOURIER-Transformation einer mit den FOURIER-
Koeffizienten multiplizierten Rechteckfunktion11 ergeben. Dies macht sich durch artefaktische
Maxima/Minima in der ED bemerkbar. In Abb. 1.11 ist ein Beispiel für solche Abbrucheffekte
gezeigt (für weitere Details siehe [126]). Insbesondere für inkommensurabel modulierte Strukturen,
die Satellitenreflexe nur bis zur Ordnung m = 1 bzw. m = 2 aufweisen, können diese
Abbrucheffekte deutlich hervortreten.
Bei der Rekonstruktion sollte generell eine Auflösung von etwa 3 Punkten pro dmin = 2π/| ~H |
(die Messung bis zum maximalen Beugungswinkel 2θmax entspricht einem minimalen Netzebenen-
abstand dmin) nicht überschritten werden12. Da es nicht immer gelingt, einen vollständigen Datensatz
bis zu einem geforderten 2θmax aufzunehmen, werden im Falle der FOURIER-Synthese die fehlenden
FOURIER-Koeffizienten durch |F ~H | = 0 ersetzt [121]. Daher ergibt sich die Rechteckfunktion, mit
der die gemessenen FOURIER-Koeffizienten multipliziert werden. Die genannten Schwierigkeiten
lassen sich zumindest teilweise umgehen, indem man eine andere Methode zur Rekonstruktion der
ED verwendet: die Maximale-Entropie-Methode.
MAXIMALE-ENTROPIE-METHODE (MEM). Eine weitere Methode, die ED zu rekonstruieren, ist
die Maximale-Entropie-Methode (MEM) (engl. „Maximum Entropy Method“). Diese erlaubt aus
10Dies ist das Phasenproblem der Kristallographie: Aus der Messung gewinnt man lediglich Mittelwerte der Intensität
unter Verlust der Phaseninformation der einzelnen Röntgenwellen. Für die üblicherweise verwendeten Wellenlängen der
Röntgenstrahlung (λ ≈ 1 Å) sind ihre Frequenzen in der Größenordnung von 1018 Hz und damit viel zu groß, um
einzelne Wellenzüge mit den verfügbaren Detektionsmöglichkeiten – aktuell ist eine Abtastung von etwa 1 GHz möglich
– aufzeichnen zu können und so ihre Phasenverschiebungen zu bestimmen.
11Das wird auch als „zero padding“ bezeichnet.
12Nach DE VRIES [127] läge ein perfekter Datensatz für eine Auflösung sin θmax/λ = 5 Å−1 vor.
1.4 Die Elektronendichte 49
Ba
O1
(a) (b) (c)
(d) (e) (f)
0
0
Experiment
Theorie
Abb. 1.11: FOURIER-Synthese und Abbrucheffekte. Gezeigt ist der Einfluss der gewählten Auflösung bei
der Rekonstruktion der ED von BaTiO3 anhand eines Schnitts der Elementarzelle bei z = 0 ((001)-Ebene).
Gegenübergestellt sind die aus experimentellen Daten rekonstruierte (b, c) und mittels der DFT berechnete
(d, e, f) ED. Wählt man eine Auflösung von 128 × 128 Punkten (∆d = 0,031 Å), so erhält man im Falle
der theoretischen Daten die in (d) gezeigte ED. Wählt man dieselbe Auflösung bei der Rekonstruktion
der experimentellen ED – die tatsächliche Auflösung liegt weit darunter, so dass die fehlenden FOURIER-
Koeffizienten mit Nullen aufgefüllt werden – so folgt die in (b) dargestellte ED. Diese weist eine Vielzahl
zusätzlicher Maxima (durchgehende Linien) und Minima (gestrichelte Linien) auf, welche die theoretischen
Daten nicht beinhalten. Setzt man innerhalb der theoretischen Daten die gleichen FOURIER-Koeffizienten, wie
im experimentellen Fall gleich Null, erhält man für die ED das in (e) gezeigte Bild, das mit (b) vergleichbar
ist. Demnach führen Abbrucheffekte bei der FOURIER-Synthese zu diesen zusätzlichen Extrema. Zieht man
für beide Fälle (Experiment und Theorie) jeweils die im Experiment erreichte Auflösung von 9 × 9 Punkten
(∆d = 0,5 Å) heran, so ergeben sich vergleichbare ED für Experiment (c) und Theorie (f). Die dennoch
existierenden Unterschiede zwischen beiden Bildern liegen vorzugsweise an einer im Falle der theoretischen
Daten vernachlässigten thermisch bedingten Verschmierung der ED.
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einem gegebenen Satz von Daten – inklusive Rauschen – das Maximum an Information zu gewinnen
und das wahrscheinlichste Bild13 wiederzugeben. Dabei muss nicht notwendigerweise ein korrektes
(Struktur-) Modell vorliegen; MEM ist eine modellunabhängige Methode. Da die Daten zuvor
bearbeitet werden müssen – im Falle der Röntgenbeugung muss eine Absorptions-, Extinktions- und
LORENTZ-Polarisationskorrektur sowie eine Korrektur anomaler Streueffekte erfolgen – ist diese
Einordnung jedoch irreführend (siehe hierzu ausführlich [108, 128, 129]).
Das Prinzip der MEM ist unter gegebenen Randbedingungen, die durch den Datensatz (z. B.
|F ~H(obs)|) vorgegeben werden, die Entropie14 S zu maximieren, um ein optimales Bild – hier die ED
ρ(~r) – zu erhalten. Praktisch werden eine ganze Reihe verschiedener Randbedingungen verwendet:
Normierung, die Messwerte selbst („F-constraint“) oder Wichtungen der Daten, so dass eine GAUSS-
Verteilung der Residuen erhalten wird (siehe ausführlich [108]).
Die ED der Elementarzelle wird in diskrete Pixel Nj mit j = 1,2, . . . zerlegt, so dass sich ein
Gitter mit N1 ×N2 ×N3 = NP Pixeln ergibt15. Die Entropie wird definiert als
S = −
NP∑
j=1
ρj · log ρj
τj
, (1.32)
wobei ρj die Elektronendichte im jeweiligen Pixel j und τj die zugehörige Referenz-ED –
Prior genannt – ist, in der bekannte Informationen zur ED enthalten sind (siehe unten). Die ρj
werden variiert, bis eine maximale Entropie Smax erreicht ist. Im Gegensatz zur konventionellen
Strukturverfeinerung – diese erfolgt im reziproken Raum – ist die MEM eine Realraummethode. Aus
der optimierten ED werden durch FOURIER-Transformation die FOURIER-Koeffizienten erhalten
und mit den experimentell bestimmten verglichen. Man erkennt, dass S bereits maximal wird, wenn
ρj = τj für alle Pixel NP gilt, also auch für diejenigen, für die gegebenenfalls keine Messwerte
vorliegen. Die MEM verwendet für diese die Werte, die am wahrscheinlichsten sind – einerseits
enthält τj bereits bekannte Informationen, andererseits werden die Werte so gewählt, dass die
Residuen einer GAUSS-Verteilung genügen –, eine bessere Abschätzung als F ~H = 0 im Falle der
FOURIER-Synthese. Es wird nicht nur der wahrscheinlichste Wert generiert, man erhält gleichzeitig
eine verbesserte Auflösung der ED sowie einen glatteren Verlauf mit einer drastischen Verringerung
der Abbrucheffekte.
Die Prior-ED τj kann durch einen konstanten Wert angegeben – dieser ergäbe sich beispielsweise
aus der Gesamtzahl von Elektronen in der Elementarzelle – oder aus dem Modell unabhängiger
sphärischer Atome (engl. „Independant Spherical Atom Model“ (ISAM)) – hier ergibt sich die Prior-
ED durch Superposition von als sphärisch angenommenen Atomen – berechnet werden. Letztere
ED wird „procrystal prior“ (τ ppj ) genannt. Die Differenz von ρMEMj − τPPj liefert dann die durch
Bindungen (Valenz-ED), Atomschwingungen oder Defekte im Kristall erzeugten Deformationen der
ED.
13Tatsächlich werden MEM-Algorithmen eingesetzt, um Bildinformationen aus einem verrauschten Datensatz zu
erhalten [108, 128].
14Diese wurde zuerst von SHANNON [130] im Zusammenhang mit der Informationstheorie außerhalb der
Thermodynamik genutzt und basiert auf Annahmen aus der Wahrscheinlichkeitstheorie.
15Man sollte hier Pixelvolumina von 0,05 . . . 0,15 Å3 verwenden [108], so dass eine Gesamtzahl von Pixeln Nj ≈ 106
für 3D-periodische Strukturen und Nj ≈ 108 für (3+1)D-inkommensurabel modulierte Strukturen resultiert.
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Die Optimierung der Menge aller ρj erfolgt entweder mit dem SAKATA-SATO- [131] oder dem
Cambridge-Algorithmus [132]. Beide liefern ähnliche Resultate, wobei letzterer nur kommerziell
erhältlich ist.
Da sich die exakte Elektronendichte ohne vorherige Strukturverfeinerung erhalten lässt, liegt
ein weiterer Vorteil dieser Methode darin, dass die Effekte der chemischen Bindung bzw. der
thermisch bedingten Schwingung der Atome, welche die ED im Allgemeinen anharmonisch, im
Spezialfall anisotrop, deformieren sowie die durch Defekte hervorgerufene Abweichungen, ohne
zusätzliche verfeinerbare Parameter erhalten werden. Dies führt wiederum zu einem verbesserten
Daten-zu-Parameter-Verhältnis, und Korrelationen der Parameter untereinander, die im Falle der
Verfeinerung eines Strukturmodells letztlich zu einer schlechten Konvergenz führen können, werden
hier vermieden.
Die MEM lässt sich ebenfalls im Superraum anwenden [38]. Dann wird die ED ρ(~r) durch die
ED aus Glg. (1.19) ersetzt und ein Gitter mit N1× . . .×N(3+d) Pixeln verwendet. Durch die geringe
Zahl freier Parameter – aus Glg. (1.32) ist ablesbar, dass nur ein freier Parameter (ρj) existiert – ist die
MEM für modulierte Strukturen die Methode der Wahl. Zu den Modulationsfunktionen, die oftmals
eine komplizierte Gestalt besitzen und erst durch vergleichsweise viele Parameter beschrieben
werden können, gelangt man so ohne jegliches Modell.
Die MEM liefert gegenüber der FOURIER-Synthese eine ED mit vergleichsweise geringen sys-
tematischen Fehlern auf Basis eines größtmöglichen Daten-zu-Parameter-Verhältnisses, allerdings
auf Kosten der Rechenleistung der Computer (die aber heute nahezu keine Einschränkung in diesem
Bereich mehr darstellt)16 .
LADUNGSUMKEHR-ALGORITHMUS. Neben den etablierten Methoden, wie der PATTERSON-Syn-
these oder den Direkten Methoden, stellt die Ladungsumkehr-Methode (engl. „Charge Flipping“)
eine Alternative zur Strukturlösung aus Beugungsdaten dar [133, 134]. Unter Ausnutzung der
Schnelligkeit heutiger Rechner wird die ED im Realraum aus den gemessenen Intensitäten rekon-
struiert. Ausgangspunkt stellen statistisch gewählte Phasen α ~H dar. Zusammen mit den gemessenen
Strukturamplituden lässt sich eine FOURIER-Transformation ausführen. Anschließend werden die
Vorzeichen der ED-Werte, die kleiner als ein bestimmter Wert δ sind, umgekehrt und eine inverse
FOURIER-Transformation durchgeführt. Man erhält dann einen Satz neuer Phasen, die wiederum mit
den gemessenen Strukturamplituden kombiniert werden. Es wird dieser Kreislauf (siehe Abb. 1.12)
solange ausgeführt, bis die ED konvergiert. Voraussetzung für die Anwendung dieser Methode sind
lediglich die gemessenen Intensitäten sowie die Metrik des Kristalls; die Vorgabe einer Raumgruppe
wie im Falle der oben erwähnten Methoden ist nicht erforderlich. Der einzige verfeinerbare
Parameter ist δ. Dieser wird während des Optimierungszyklus’ angepasst.
Die konvergente ED kann anschließend hinsichtlich des Auftretens bestimmter Symmetrieele-
mente untersucht werden. Mit Hilfe eines ED-Analyseprogramms (z. B. EDMA [135]) lässt sich
ferner eine Zuordnung bestimmter Atome zu den innerhalb der Elementarzelle auftretenden ED-
Maxima realisieren. Ausgenutzt wird hierbei eine Partitionierungsmethode nach BADER [136] (siehe
Kap. 1.5.2).
16Die in der vorliegenden Arbeit an einem normalen PC durchgeführten Rechnungen dauerten etwa 1. . . 10 Tage
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Abb. 1.12: Optimierungszyklus des Ladungsumkehr-Algorithmus. Eine Strukturlösung ist erreicht, wenn
die ED ρ(~r) konvergiert und ein niedriger Güteparameter (R-Wert) erreicht ist, der die gemessenen
(|F ~H(obs)) und berechneten (|G ~H |) Strukturamplituden vergleicht. Hier bedeutet „FFT“ die Durchführung
einer FOURIER-Transformation.
Ein weiterer Vorteil dieser Methode ist, dass sie problemlos auch für modulierte Strukturen
im (3 + d)D-Raum angewendet werden kann [137]. Das in dieser Arbeit genutzte Programm
SUPERFLIP [39] leistet dies.
1.5 PROBEN, EXPERIMENTELLE TECHNIKEN, DATENREDUKTION UND
MODELLANPASSUNG
Zur Charakterisierung der Feinheiten der Struktur von kristallinen Stoffen existiert eine Vielzahl
verschiedener experimenteller Möglichkeiten und Sonden. Neben elektronischen Methoden, wie
z. B. die Bestimmung des Restwiderstandsverhältnisses, oder hydrodynamischen, wie der makro-
skopischen Dichtebestimmung, können verschiedene Elektronen-, Neutronen- oder Röntgenstrahl-
techniken herangezogen werden. Die Verwendung von Röntgenstrahlung als Sonde zur Informa-
tionsgewinnung von Feinheiten der Struktur ist eine vergleichsweise einfache Methode, sowohl
aus Sicht des notwendigen experimentellen Aufwands, als auch aus Sicht der Probenpräparation.
Röntgenstrahlung weist eine vergleichsweise hohe Eindringtiefe von mehreren 100 µm auf – es
lassen sich also volumendominierte Informationen gewinnen. Hierbei sind die Anforderungen an den
Untersuchungsgegenstand minimal. Die Probe muss weder (z. B.) leitfähig sein, noch muss unter
Vakuumbedingungen gearbeitet werden. Weiterhin sind nur vergleichsweise kleine Probenmengen
erforderlich.
Im nächsten Abschnitt werden die genutzten Röntgenstrahltechniken, das sind die auf dem
Prinzip der Beugung beruhenden Diffraktometerverfahren (Kap. 1.5.2 und Kap. 1.5.3) sowie die
nach dem Prinzip der Absorption arbeitenden spektroskopischen Methoden (Kap. 1.5.4), vorgestellt
und die wichtigsten Aspekte ihrer Funktionsweise im Hinblick auf die durchgeführten Experimente
erläutert. Während erstere die langreichweitige Ordnung der Atome charakterisieren, kann aus
letzteren neben spektroskopischen Informationen (Bindungsenergien, Valenz, Zustandsdichte der
unbesetzten gebundenen Zustände des Festkörpers) insbesondere die Nahordnung elementselektiv
gewonnen werden. Zunächst jedoch sollen im nächsten Kap. 1.5.1 die Synthesemethoden der
untersuchten Proben dargelegt werden.
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Auf die konkreten experimentellen Details wird jeweils im betreffenden Kapitel der vorgestellten
Probensysteme hingewiesen.
1.5.1 PROBENHERSTELLUNG
Die in der vorliegenden Arbeit untersuchten Probensysteme wurden im Rahmen des Teilprojekts
A1 des Sonderforschungsbereichs 463 am Leibniz-Institut für Festkörper- und Werkstoffforschung
Dresden (IFW) sowie im Rahmen des Teilprojekts B14 am Max-Planck Institut für Chemische
Physik fester Stoffe (MPI-CPfS) in Dresden hergestellt. Dies betrifft folgende Systeme: Ce-Si, SE-
Pd-Si, SE-Ni-B-C, Y-Mn-Fe-O (IFW) und Ce-Cu-Si (MPI CPfS). Im Folgenden sollen die beiden
verwendeten modernen Züchtungsverfahren kurz vorgestellt werden, mit denen es gelingt, qualitativ
hochwertige und große Einkristalle herzustellen.
ZONENSCHMELZVERFAHREN. Für die am IFW synthetisierten Einkristalle wurde zunächst die
jeweilige Ausgangslegierung aus hochreinen Komponenten (mindestens 99,9 %) im Lichtbogenofen
unter Ar-Atmosphäre in einem Cu-Tiegel zusammengeschmolzen. Das polykristalline Ausgangsma-
terial für die Züchtung stabförmiger Einkristalle (Durchmesser: 6 mm, Länge: 60 . . . 80 mm) wurde
anschließend durch Aufschmelzen der Ausgangslegierungen – hierbei wurden zum Teil mehrfache
Wärmebehandlungen zusätzlich durchgeführt, um eventuelle Fremdphasen in die gewünschte Phase
umzuwandeln – und Einfüllen der Schmelze in einen Tiegel des Hukin-Typs hergestellt. Die Zucht
der Einkristalle erfolgte danach computergestützt mittels tiegelfreiem Zonenschmelzverfahren und
RF induzierter bzw. optischer Heizung. Während der Zucht wurde eine asymmetrische, gegensinnige
Rotation von Nährstab (ca. 15 min−1) und Kristall (ca. 10 min−1) angewendet, um eine Homoge-
nisierung des Ausgangsmaterials in der Schmelzzone zu gewährleisten. Die Ziehgeschwindigkeiten
lagen im Bereich von 3 . . . 15 mm/h. Aufgrund der sehr hohen Reaktivität der Schmelzen muss
während des gesamten Prozesses unter Schutzatmosphäre von hoher Reinheit gearbeitet werden.
Für hochreine Einkristalle bieten sich deshalb tiegelfreie Verfahren an, um Reaktionen mit dem
Tiegelmaterial – nahezu alle bekannten Tiegelmaterialen reagieren sehr stark mit der Schmelze der
erwähnten Systeme – zu vermeiden. Mit dieser Methode gelingt es, sehr große Einkristalle von hoher
Güte zu synthetisieren. Eine umfassende Darstellung des Zonenschmelzverfahrens mit Bezug zu den
in dieser Arbeit untersuchten Einkristallen und experimentellen Details findet sich in [138].
Durch Bildung thermodynamisch stabiler SE-Oxide während des Wachstums der Einkristalle
finden weitere Reaktionen statt. Diese führen dazu, dass in der Folge SiO (bei den Siliziden) bzw.
BO und CO (bei den Borkarbiden) verdampfen und so O-Verunreinigungen nochmals drastisch
im Kristall reduziert werden [139, 140]. Daher scheiden O-Verunreinigungen als Hauptursache für
strukturelle Besonderheiten oder Eigenschaftsunterschiede in den intermetallischen Proben aus.
BRIDGMAN-VERFAHREN. Eine Methode zur Synthese von Einkristallen mit kleineren Dimen-
sionen ist die Zucht aus dem Fluss. Hier wird ausgenutzt, dass die Schmelztemperatur einer
Verbindung durch ein geeignetes Flussmittel herabgesetzt werden kann und die entsprechende Phase
bei niedrigeren Temperaturen kristallisiert. Solch ein Verfahren ist das sogenannte BRIDGMAN-
Verfahren, welches in modifizierter Form für die Synthese der CeCu2Si2 Einkristalle eingesetzt
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Abb. 1.13: Verwendete Röntgeneinkristalldiffraktometer. In (a) ist das „Image Plate Diffraction System“
(IPDS-1) mit Bildplattendetektor sowie in (b) eine zugehörige schematische Darstellung gezeigt. Das genutzte
Vierkreisdiffraktometer STADI4 mit Eulerwiege (mitte) und Punktdetektor (rechts) ist in (c) abgebildet.
wurde [141]. Das Prinzip ähnelt dem des Zonenschmelzverfahrens, wobei das polykristalline
Ausgangsmaterial unter Schutzgas in einen Ta-Tiegel eingeschweißt wird. Dieser wird anschließend
in ein Quarzrohr gebracht und langsam durch einen Ofen bewegt, in dessen Mitte die Temperatur
den Schmelzpunkt des Materials überschreitet. Kristalle der Verbindung CeCu2Si2 wurden mit
diesem Verfahren im Cu-Eigenfluss und nicht-stöchiometrischer Einwaage – das Verhältnis Ce/Si
wurde variiert – im MPI-CPfS synthetisiert. Hierbei wies die Schmelze einen Cu-Überschuss
von ca. 40 At.-% Cu auf. Mit diesem Verfahren gelang es, CeCu2Si2-Einkristalle hoher Güte mit
Abmessungen in der Größenordnung von Millimetern zu züchten.
1.5.2 EINKRISTALLDIFFRAKTOMETRIE
Eine der in dieser Arbeit genutzten Methoden zur Strukturanalyse ist die Röntgeneinkristall-
diffraktometrie, die dazu benutzt wurde die Fernordnung der kristallinen Struktur zu ermitteln,
die Elektronendichte zu bestimmen und verschiedene Strukturparameter (Atomkoordinaten, Ver-
schiebungsparameter, Besetzungsfaktoren etc.) zu eruieren sowie diese mit den physikalischen
Eigenschaften zu korrelieren.
Die hier verwendete Einkristalldiffraktometrie basiert auf der Beugung von monochromatischer
Röntgenstrahlung an der ED von Einkristallen – die theoretischen Zusammenhänge sind bereits in
Kap. 1.4.1 erläutert worden – und der Detektion des auftretenden, für jeden Kristall charakteristi-
schen, Beugungsmusters, bestehend aus etwa 3000 Reflexen für die in dieser Arbeit untersuchten
Strukturen. Für die Untersuchungen wurden zwei verschiedene Einkristalldiffraktometer der Firma
STOE & Cie verwendet: ein Bildplattensystem („Image Plate Diffraction System“) IPDS-1 mit
Flächendetektor [142] sowie ein Vierkreissystem STADI4 mit Eulerwiege und Punktdetektor
[143]. In Abb. 1.13 sind die beiden genutzten Geräte sowie eine schematische Darstellung des
Einkristallbeugungsexperiments gezeigt.
Mit dem IPDS-1 lässt sich das Beugungsbild eines Einkristalls bzw. der gesamte reziproke Raum
durch den verwendeten Flächendetektor – eine mit einer röntgenlichtempfindlichen Halbleiterschicht
(BaFBr:Eu+2) versehene und elektronisch auslesbare Bildplatte – vergleichsweise einfach und
schnell aufzeichnen. Die Vermessung des reziproken Raums mit Hilfe dieses Geräts diente u. a. zur
Vorcharakterisierung der jeweiligen Kristalle. Während einerseits möglichst eindomänige Kristalle
(d. h. Einkristalle) ohne Verzwillingung und Fremdphasenanteil ermittelt werden sollten – anhand
1.5 Proben, Experimentelle Techniken, Datenreduktion und Modellanpassung 55
dieser wurde die exakte Kristallstruktur bestimmt –, sollte andererseits durch Vermessung einer
Reihe von Einkristallen die Homogenität des Materials überprüft werden. Gegebenenfalls zusätzlich
auftretende Reflexe (Satelliten) können mit diesem Gerät gleichzeitig erfasst werden. Die Messung
am IPDS-1 ist aufgrund nur eines Freiheitsgrads (der Winkel ϕ, um den der Kristall während der
Messung gedreht wird), des endlichen Bildplattendurchmessers (Ø 180 mm) sowie des beschränkten
Abstands von Bildplatte und Kristall, auf einen im Vergleich zum STADI4 kleineren 2θ-Bereich
und damit ein kleineres zugängliches Volumen des reziproken Raums beschränkt. Dies hat zur
Folge, dass nur eine limitierte Anzahl von Reflexen vermessen werden kann und somit weniger
Informationen über den Kristall vorliegen. Hochindizierte Reflexe (d. h. hohe Beugungswinkel)
bestimmen jedoch die Auflösung. Eine hohe Auflösung ist zur Bestimmung von strukturellen
Feinheiten in der Elektronendichte notwendig und verringert den Einfluss von Abbrucheffekten
bei der FOURIER-Synthese. Zwar lässt sich der Abstand von Bildplatte zu Kristall verkleinern
(Vergrößerung des 2θ-Bereichs), doch verringert sich damit auch die Auflösung einzelner Reflexe,
so dass sich diese gerade im Falle niedrigsymmetrischer oder modulierter Strukturen überlagern und
nicht mehr separiert werden können.
Der verwendete Graphitmonochromator des IPDS-1-Geräts reflektiert neben Strahlung der
Wellenlänge λMo−Kα auch 1/2 · λMo−Kα (λ/2 genannt). Letztere ist im Bremsstrahlungsspektrum
der Röntgenröhre enthalten und hat deshalb nur eine vergleichsweise geringe Intensität. Der
verwendete Flächendetektor ist auch auf die λ/2-Strahlung sensitiv, die ein überlagertes zweites
Beugungsbild (reziprokes Gitter) erzeugt. Durch die entsprechende Wahl der Hochspannung (U <
2 ·EMo-K/e = 35 kV, mit EMo-K der Bindungsenergie der Mo-K-Elektronen) lässt sich das λ/2-
Beugungsbild ausblenden. Damit vergrößert sich aber die notwendige Messzeit um mehr als das
Doppelte.
Zur Verbesserung der Auflösung sowie Vergrößerung des zugänglichen Volumens des reziproken
Raums wurden zusätzlich Messungen im Winkelschrittbetrieb am STADI4 in Eulerwiegengeometrie
und Nutzung eines NaI(Ti)-Szintillationsdetektors durchgeführt. Hierbei ist der Kristall um vier
unabhängige Winkel ω, θ, ϕ und χ drehbar. Damit ist es prinzipiell möglich, jede Netzebene des
Einkristalls in Reflexionsstellung zu bringen und alle theoretisch auftretenden Reflexe zu vermessen.
Praktisch ist aufgrund geometrischer Gegebenheiten nicht jeder Reflexe zugänglich. Thermisch
bedingte Schwingungen der Atome um ihre Ruhelage – statistische Auslenkungen der Atome
aus ihrer Ideallage können dies ebenfalls bewirken – führen zu zusätzlichen Phasendifferenzen
der gestreuten Teilwellen und damit zu einer Schwächung der Reflexintensität gerade bei hohen
Beugungswinkeln 2θ, so dass man im Experiment nur bis zu einem maximalen Winkel 2θmax (in
der vorliegenden Arbeit wurden Werte von 2θmax ≈ 110◦ erreicht, was einer Auflösung der ED von
dmin ≈ 0,4 Å entspricht) vom Untergrund verschiedene Reflexintensitäten vermisst. Prinzipiell wer-
den zwei mögliche Messroutinen unterschieden: (A) „Learnt Profile“-Methode, (B) „Background-
Peak-Background“-Methode [143, 144]. Wesentliche Voraussetzung für die Anwendung der ersten
Methode ist, dass ein Kristall mit Reflexprofilen vorliegt, die nur eine Hauptkomponente neben
der Kα1- und Kα2-Komponente aufweisen und ferner nur geringfügig von einer GAUSS-Form
abweichen. Durch diese Methode gelingt es im Falle perfekter Einkristalle, die Messzeit zu
reduzieren, da insgesamt weniger Punkte pro Reflexprofil sowie ein kleinerer Winkelbereich pro
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Reflex vermessen werden müssen. Sind diese Voraussetzungen nicht gegeben, so muss Methode
(B) bei der Datensammlung angewendet werden, wobei die Reflexe mit kleinerer Schrittweite und
größerem Winkelbereich vermessen werden.
Anhand der Messungen am STADI4 konnte wegen der experimentell zugänglichen hohen
Beugungswinkel 2θ die Erfassung einer großen Anzahl von Reflexen mit vergleichsweise hoher
Auflösung realisiert werden. Im Vergleich zu den am IPDS-1 gesammelten Daten konnten somit
genauere Strukturparameter bestimmt werden - es trat eine bessere Übereinstimmung der Struktur-
parameter mit denen pulverdiffraktometrischer Messungen auf.
Eine komprimierte Übersicht über die Einkristalldiffraktometrie bietet [125]. Spezielle ex-
perimentelle Details zu den in dieser Arbeit präsentierten Messungen können den hiermit in
Zusammenhang stehenden Graduierungsarbeiten entnommen werden [145–147].
DATENREDUKTION UND MODELLANPASSUNG. Aus dem aufgenommenen Beugungsbild konnte
zunächst die Gittermetrik mit der geräteeigenen Software bestimmt, anschließend die auftretenden
Reflexe indiziert und schließlich deren Intensität integriert werden. Die vermessenen Reflexintensi-
täten wurden daraufhin hinsichtlich LORENTZ- und Polarisationseinflüssen (mit der entsprechenden
Diffraktometersoftware [142, 143]) sowie Absorptionseffekten korrigiert – deren Nichtbeachtung
kann zu fehlerhaften Strukturmodellen führen –, die im Falle der SE die Reflexintensitäten um mehr
als 90 % schwächen können. Daher ist für diese Verbindungen eine Absorptionskorrektur unumgäng-
lich. In Voruntersuchungen wurde zunächst die Kristallform vermittels einer CCD-Kamera bestimmt.
Anschließend wurden zwei Korrekturverfahren genutzt: Die ψ-Scan Methode, bei der der Kristall
um 360◦ um verschiedene Streuvektoren gedreht und die Intensitätsmodulation für die Optimierung
der Kristallgestalt herangezogen wird, sowie die Optimierung der Beschreibung der Kristallgestalt
mittels symmetrieäquivalenter Reflexe deren Intensitätswerte gleich sein müssen. Beide Verfahren
wurden angewendet und der Datensatz mit dem kleineren Gütewert, dem sogenannten Rint-Wert
[107, 121] – dieser ist ein Maß für die Übereinstimmung symmetrieäquivalenter Reflexe –, für die
weitere Prozessierung verwendet. Die Optimierung der Kristallgestalt erfolgte mit dem Programm
XSHAPE [148]. Anschließend konnte die (numerische) Absorptionskorrektur der vermessenen
Intensitätsdaten mit den Programmen FACEIT [142] und JANA2006 [149] durchgeführt werden.
Nimmt die Kristallqualität zu, treten weitere Schwächungseffekte der Röntgenstrahlung auf, die
durch die einfache kinematische Näherung nicht mehr beschrieben werden können. Hierzu zählen
die primäre und die sekundäre Extinktion [150]. Besteht der Kristall aus sehr kleinen, geringfügig
gegeneinander verkippten Blöcken, Mosaikblöcke genannt, so führt dies zu einer geringeren
Kohärenz und erhöhten Divergenz der an den Blöcken gestreuten Teilstrahlen, gleichbedeutend mit
einer zusätzlichen Schwächung der gebeugten Intensität. Die vollständige theoretische Beschreibung
dieser Phänomene erfolgt im Rahmen der dynamischen Streutheorie (siehe hierzu [150]). In der
Literatur finden sich auch neuere Berichte über entsprechende Erweiterungen der kinematischen
Theorie [151]. Die Konsequenz der Extinktion sind systematisch kleinere Strukturamplituden
F (obs) der beobachteten Reflexe, insbesondere bei kleinen Beugungswinkeln. Durch Einführung
eines Extinktionsfaktors erfolgt bei der Berechnung der Strukturamplituden F (calc) eine weitere
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Korrektur. Das Programm JANA2006 erlaubt die Verwendung verschiedener Modelle [121], die
jedoch nur die sekundäre Extinktion betreffen.
Die korrigierten Daten werden schließlich für eine Strukturlösung (vgl. Kap. 1.4.1) verwendet,
bei der man ein Strukturmodell mit einem Satz von Atomkoordinaten für jedes Atom in der
asymmetrischen Einheit der Elementarzelle erhält. Die Parameter dieses Strukturmodells sind im
Allgemeinen noch fehlerbehaftet und müssen modifiziert (verfeinert) werden. Diese Fehler sind
auf die Art der Lösungsmethoden und die statistischen bzw. systematischen Fehler des Datensatzes
zurückzuführen. Die anschließende Strukturverfeinerung versucht die aus dem Modell berechneten
Strukturamplituden F (calc) an die gemessenen Strukturamplituden F (obs) durch die Methode der
kleinsten Fehlerquadrate anzupassen. In dieser Arbeit wurde das Programm JANA2006 sowohl zur
Strukturlösung, als auch zur -verfeinerung genutzt, wobei die Verfeinerung anhand der F 2-Werte
erfolgte. Die Standardabweichungen σ, die im Ergebnis der Strukturverfeinerung vorliegen, werden
als Fehler der verfeinerten Parameter in Klammern angegeben (z. B. U11 = 3,5214(2) Å2).
Die Qualität der verfeinerten Strukturparameter lässt sich anhand verschiedener Gütewerte, den
sogenannten R-Werten (R1, wR2 und Rint), beurteilen und klassifizieren. Angegeben werden hierzu
immer jeweils zwei R-Werte, derjenige für die beobachteten Reflexe mit typischer Weise einer
Intensität I > 3σ(I) und derjenige für alle gemessenen Reflexe. Für ein optimales Strukturmodell
sollten alle diese R-Werte vergleichsweise klein sein (deutliche kleiner als 10 %). Die Umn (siehe
Glg. 1.27) werden ebenfalls herangezogen, um die Gültigkeit eines Strukturmodells zu überprüfen.
Negative Diagonalelemente beispielsweise zeigen Inkonsistenzen im Datensatz, der Datenreduktion
oder des Strukturmodells an. Eine weiteres Gütekriterium ist der „goodness-of-fit“-Parameter S, der
bei richtiger Wichtung der Reflexintensitäten Werte um Eins annimmt. Eine detaillierte Auflistung
dieser und weiterer Gütekriterien findet sich in [107, 125].
Für die Nutzung der MEM wurden die absorptions-, extinktions- und LORENTZ-Polarisations-
korrigierten Intensitäten (die Strukturamplituden F (obs)) verwendet – das Programm JANA2006
bietet die Möglichkeit, diese Daten zu generieren. Zur Berechnung der MEM-ED kam das Pro-
grammpaket BayMEM [38] mit den Programmmoduln PRIOR für die Prior-Berechnung und EDMA
für die quantitative Charakterisierung der ED zum Einsatz. Dieses Programm arbeitet nach der
Partitionierungsmethode der Theorie der „Atome in Molekülen“ (engl. „Atoms in Molecules“) von
R. F. W. BADER [136]. Dabei wird die ED nach topologischen Gesichtspunkten analysiert und
der Gradient der ED gebildet. Die Atome können dann mit sogenannten „Basins“ identifiziert
werden. Diese bezeichnen Volumina der ED, die durch die Sattelpunkte (Punkte mit ∇ρ = 0)
voneinander getrennt sind. Man kann dann über die entsprechenden Volumina integrieren, um
die Ladung der Atome zu erhalten und damit die Besetzung der einzelnen WYCKOFF-Lagen. Da
diese Theorie nicht im Superraum angewendet werden kann, werden im Falle inkommensurabel
modulierter Strukturen zunächst Schnitte mit t = konst. berechnet und diese dann quantifiziert, um
die t-abhängigen Modulationsfunktionen zu erhalten. Die Rekonstruktion der ED erfolgte vermittels
des SAKATA-SATO-Algorithmus. Nach Variation verschiedener Wichtungen der Strukturamplituden
(siehe Kap. 1.4.1 wurde diejenige Rekonstruktion mit den niedrigsten R-Werten bei gleichzeitig
bester GAUSS-Verteilung der Residuen für die weitere Analyse herangezogen.
58 1 Grundlagen
LÖSUNG EINER MODULIERTEN STRUKTUR. Zur Lösung einer modulierten Struktur wird aus
dem Beugungsbild zunächst die 3D-Metrik für die gemittelte Struktur bestimmt. Anschließend
werden die Modulationsvektoren ~q festgelegt und die (3+1)D-Indizierung der experimentell erfassten
Beugungsmaxima (Reflexe) vorgenommen. Diese wurden mit dem Programm NADA [152] jeweils
verfeinert. Unter Berücksichtigung der Modulationsvektoren, als auch der Reflexionsbedingungen
sowohl für Hauptreflexe als auch Satelliten werden die möglichen (3+1)D-Superraumgruppen
ermittelt. Ergibt sich daraus ein Strukturmodell, wird eine erste Verfeinerung der gemittelten Struktur
unter Vernachlässigung aller Satelliten durchgeführt. Liegt keine Strukturmodell vor, so kann dieses
beispielsweise mit dem Superflip-Algorithmus (vgl. Kap. 1.4.1) generiert werden. Konvergiert diese
erste Verfeinerung, können sukzessive die Parameter geeigneter Modulationsfunktionen eingeführt
werden, bis das Strukturmodell chemisch sinnvoll konvergiert. Am besten werden die notwendigen
Modulationsfunktionen aber vorab durch Rekonstruktion der (3+1)D-ED vermittels der MEM (Pro-
gramm BayMEM [38]) bestimmt, da dies noch kein Strukturmodell voraussetzt. Schließlich kann
eine Verfeinerung unter Berücksichtigung aller gemessenen Reflexe und notwendigen Parameter
erfolgen.
PROBENPRÄPARATION. Von den bereitgestellten Einkristallen wurden unter dem Lichtmikroskop
kleinere Kristalle mit einer Rasierklinge abgetrennt. Die meisten Kristalle wiesen plättchenförmigen
Habitus auf, es konnten aber auch stäbchenförmige und isometrische Kristalle sondiert und prä-
pariert werden. Für die Messungen kamen nur jene mit weitgehend isometrischer Form und stark
reflektierenden Flächen in Frage. Die Größe der zu untersuchenden Kristalle erfolgte unter Berück-
sichtigung von Streuvermögen und Materialabhängigkeit des linearen Absorptionskoeffizienten. Die
Kriterien für die Kristallgröße sind in [125, 153] beschrieben. Daraus resultieren beispielsweise
für Kristalle der Verbindung YNi2B2C die typischen Abmessungen von L = (0,02 . . . 0,05) mm.
Hierbei entspricht L der Kantenlänge eines würfelförmigen Kristalls. Vor dem Aufkleben der
Kristalle wurden diese in Ethanol gebadet, um anhaftende Kristallsplitter zu entfernen. Mechanisch
angespitzte Glasfäden mit einem Durchmesser von ca. 0,1 mm und einer Länge von ca. 10 mm
dienten als Träger für die Kristalle. Das Aufkleben erfolgte mit einem Epoxidharz17. Die Glasfäden
ihrerseits wurden in einen Messingzylinder eingeklebt und so in die Halterung eines Standard-
Goniometerkopfs eingesetzt. Für jedes Experiment wurden mehrere Kristalle vorcharakterisiert und
dann von mindestens zwei Kristallen ein vollständiger Datensatz angefertigt. Für die Strukturlösung,
-verfeinerung und Rekonstruktion der Elektronendichte wurde der Datensatz mit dem größeren
I/σ(I) gewählt.
Einzelne Kristalle wurden in einer speziell angefertigten Kugelmühle (siehe Abb. 1.14), basie-
rend auf einem im Luftstrom zirkulierenden Kristall, in eine sphärische Form gebracht. Der Schleif-
prozess erfolgte intervallweise für eine Dauer von insgesamt 5 . . . 10 min. In Abb. 1.14(b) ist ein
so hergestellter, auf einem Glasfaden klebender sphärischer Einkristall zu sehen. Obwohl die Form
nicht ideal-sphärisch ist, sondern anisotrope bzw. anharmonische Deformationen aufwies, konnte
dennoch eine Minimierung des Absorptionseinflusses auf die Reflexintensitäten um ∆Rint < −5 %
17UHU Plus-Schnellfest
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Abb. 1.14: Aufbau der Kugelmühle. In (a) sind die Bestandteile einer Kugelmühle (Druckluftzuleitung,
Manometer, Drosselventil und Schleifkammer) abgebildet. Die Kammer verfügt über eine Öffnung, die
mit einem luftdurchlässigen feinmaschigen Netz (Maschenweite: 10 µm) verschlossen sowie mit einem
feinkörnigen Schleifpapier (Körnung 1000) ausgekleidet ist. Ein in dieser Vorrichtung geschliffener Ho2PdSi3-
Einkristall ist in (b) gezeigt.
erreicht werden, was insbesondere bei der Untersuchung der LAUE-Klasse im System SE2PdSi3 von
besonderer Bedeutung war (siehe Kap. 3.4).
1.5.3 PULVERDIFFRAKTOMETRIE
Die Röntgenpulverdiffraktometrie ist eine Beugungsmethode, mit der winkelabhängig die Inten-
sitätsverteilung I(2θ) des Beugungsbilds – Diffraktogramm genannt – einer Pulverprobe aufge-
nommen wird. Hierbei verwendet man einen polykristallinen Stoff, welcher eine im Idealfall
statistische Verteilung der Orientierung der einzelnen Kristallite aufweist. Damit kann ohne zu-
sätzliche Drehung der Probe jeder theoretisch mögliche Reflex vermessen werden. Im Gegensatz
zur Einkristalldiffraktometrie treten gewöhnlich Reflexüberlagerungen auf, wodurch eine eindeutige
Zuordnung der integralen Intensitäten zu einem Reflex erschwert wird und es zu zusätzlichen Fehlern
für die Strukturparameter kommen kann. Pulverdiffraktogramme gestatten jedoch einen einfachen
Zugang zur Identifizierung der in einer Probe befindlichen Phasen (Fremdphasen) und zur Bestim-
mung ihres Anteils anhand der relativen Reflexintensitäten (qualitative/quantitative Phasenanalyse
genannt). Analog zur Einkristalldiffraktometrie können pulverdiffraktometrische Untersuchungen
zur Verfeinerung kristallographischer Strukturmodelle dienen. Hier wurde dieser Methode benutzt,
um die Phasenreinheit der Proben zu charakterisieren sowie Strukturmodelle zu entwickeln und
Strukturparameter zu verfeinern. Es gelten die gleichen theoretischen Zusammenhänge (Kap. 1.4.1)
wie für die Einkristalldiffraktometrie (Kap. 1.5.2), nur dass hier eine Vielzahl verschieden orientierter
Kristallite betrachtet werden muss. Eine ausführliche Darstellung der Pulverdiffraktometrie bietet
[154, 155].
Der Aufbau des verwendeten Pulverdiffraktometers ist in Abb. 1.15 dargestellt. Die von
der Röntgenröhre ausgesendete Strahlung wird an der Probe gestreut, von einem Sekundärmo-
nochromator (Graphit-(002) mit 2θ002 = 26,63◦; JOHANSSON-Geometrie) monochromatisiert
und einem Szintillationsdetektor analysiert. Für die Messungen wurde ein θ/θ-Diffraktometer D8
Advance der Firma Bruker AXS [156] in BRAGG-BRENTANO-Fokussierung und Cu-Kα-Strahlung
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Abb. 1.15: Röntgenpulverdiffraktometer in BRAGG-BRENTANO-Fokussierung. (a) Goniometer des verwende-
ten Diffraktometers (D8 Advance, Bruker AXS). (b) Schematische Darstellung der wichtigsten Komponenten
(Röntgenröhre, Blenden, Probe, Monochromator, Detektor).
(λCu−Kα = 1,5419 Å) eingesetzt. SOLLER-Blenden wurden verwendet, um die horizontale
Divergenz des Röntgenstrahls zu minimieren. Durch die vertikale Anordnung des Goniometers und
den verwendeten Probenhalter war eine Probenrotation (Rotationsgeschwindigkeit 1 s−1) um die
Probennormale während der gesamten Messung ohne Erfordernis einer speziellen Probenpräparation
möglich, um die gemessenen statistische Orientierungsverteilung der Teilchen zu verbessern. Die
Aufnahme der Diffraktogramme erfolgte im Winkelschrittbetrieb (∆2θ = 0,01 . . . 0,02◦) über einen
Winkelbereich von 2θ = 10 . . . 130◦ bei einer Messzeit pro Datenpunkt von t = 30 s unter
Normalbedingungen.
PROBENPRÄPARATION. Teils wurden pulverförmige Proben für die Messungen aus den Einkristal-
len selbst gewonnen. Dazu wurden kleinere Mengen mit einer Vibrationskugelmühle (Vibrator, M. v.
Ardenne) in Ethanol zermahlen (Gesamtmahlzeit ca. 5 min). Unter Verwendung eines Siebsystems
erfolgte die Filterung und Fraktionierung der durch das Mahlen entstandenen Suspension in eine für
die Pulverdiffraktometrie geeignete Fraktion einer Teilchengröße von 5 . . . 15 µm. Nach Trocknung
der Suspension an Luft wurde das Pulver ohne aufwändiges Präparieren in den runden, mit einer
definierten Vertiefung versehenen Cu- oder Messing-Probenhalter des Pulverdiffraktometers gegeben
und die Oberfläche der Probe mit einer Glasplatte geglättet. Die untersuchten Proben wiesen einen
Durchmesser von 20 mm und eine Dicke von 0,5 mm auf.
Vor Beginn jeder Messreihe erfolgte die Vermessung einer Standardsubstanz18 bei gleicher
Geometrie und Bedingungen, um einerseits die Justage des Diffraktometers zu kontrollieren und
andererseits die Gerätefunktion zu eruieren. Zur Bestimmung exakter Gitterparameter wurde ein Teil
des vermessenen Probenmaterials mit dem Si-Standard vermischt, um erneut ein Diffraktogramm
aufzunehmen. Durch diesen internen Standard, dessen Metrik mit hoher Genauigkeit bekannt ist,
können dann die Gitterparameter der entsprechenden betrachteten Phasen innerhalb der Probe
exakt bestimmt werden. Insbesondere werden die Nullpunktslage (der 2θ-Skala) und die Proben-
18Si-Pulver; „Standard Reference Material 640c“ des National Institute of Standards and Technology in Gaithersburg
(USA)
1.5 Proben, Experimentelle Techniken, Datenreduktion und Modellanpassung 61
höhenabweichung (bzgl. des Messkreismittelpunkts) daraus ermittelt und als Startparameter für die
nachfolgende RIETVELD-Verfeinerung der Messdaten ohne Referenzmaterial verwendet.
DATENREDUKTION UND MODELLANPASSUNG. Die Einzelmessungen einer jeweiligen Messzeit
von t = 5 s pro Winkelstellung wurden hinsichtlich Reflexverschiebungen oder signifikanten
Intensitätsänderungen untersucht – damit sollte sichergestellt werden, dass sich die Probe während
der Messung nicht veränderte – und schließlich summiert. Die Inspektion der Einzeldiffraktogramme
jeder Probe, ihre Summation sowie eine qualitative Phasenanalyse, unter Nutzung einer direkten
Verknüpfung mit der Datanbank „Powder Diffraction File“ (PDF) [157], erfolgte mit dem Programm
EVA [158].
Die gemessenen Intensitätsprofile der Reflexe können mit sogenannten Profilanpassungsverfah-
ren nach der Methode der kleinsten Fehlerquadrate simuliert und verfeinert werden. Die bekannteste
Methode ist die Anpassung nach H. RIETVELD [154, 159, 160]. Bei dieser Methode werden nicht,
wie bei der Einkristalldiffraktometrie, einzelne integrale Reflexintensitäten angepasst, sondern das
gesamte gemessene Diffraktogramm, also jeder einzelne Intensitätswert. Dies ermöglicht ebenfalls
die Anpassung von überlappenden BRAGG-Reflexen. Auch Verzwillingungen wirken sich nicht
störend auf die Auswertung aus. Neben strukturellen Parametern (Gitterkonstanten, Atomkoordina-
ten, Besetzungswahrscheinlichkeiten, Verschiebungsfaktoren) können weitere zur Beschreibung des
Streuuntergrundes und der Reflexprofile hinzugenommen werden. Daneben lassen sich auch Proben-
(z. B. Vorzugsorientierung der Kristallkörner) und Geräteeinflüsse (z. B. Einfluss von Blenden)
berücksichtigen. Insbesondere lassen sich parallel die Parameter mehrerer in einer Probe simultan
vorliegender Phasen verfeinern, was eine quantitative Phasenanalyse ermöglicht. Im Gegensatz
zu Atomkoordinaten aus Profilanpassungen sind jedoch jene aus Einkristallverfeinerungen meist
genauer, da in diesem Fall praktisch keine Reflexüberlappungen auftreten.
Für die Durchführung einer quantitativen Phasenanalyse, also der Berechnung der theoretischen
Intensitäten yi,c am Punkt i des Diffraktogramms (entspricht einem 2θ-Wert), unter Berücksichtigung
des Fundamentalparameteransatzes wurde das Programm TOPAS [161] verwendet. Hierbei werden
die auftretenden BRAGG-Reflexe k durch eine Überlagerung verschiedener Profilfunktionen model-
liert und die entsprechenden Intensitätsbeiträge am Punkt i unter Berücksichtigung aller weiteren
Parameter und Phasen m summiert:
yi,c =
∑
m,k
Sm ·LPm,k ·Tm,k ·Hm,k ·Pm,k · |Fm,k|2 ·Φ(2θi − 2θk) + yi,b. (1.33)
Hier sind Sm der Skalierungsfaktor, LPm,k der kombinierte LORENTZ- und Polarisationsfaktor, Tm,k
der Verschiebungsfaktor, Hm,k der Multiplizitätsfaktor, Pm,k ein Faktor der eine Vorzugsorientierung
der Kristallite berücksichtigt, |Fm,k|2 der Strukturfaktor, Φ die Funktion für das gewählte Reflexpro-
fil und yi,b die Untergrundintensität am Punkt i.
Das Programm TOPAS arbeitet auf der Basis der nicht-linearen Methode der kleinste Fehler-
quadrate [161]. Damit können sowohl Struktur- und Geräteparameter, als auch frei definierbare
Parameter verfeinert werden. Die berücksichtigten Geräteeinflüsse waren SOLLER- und Detektor-
blenden, Röhrenfokus, Messkreisradius, Charakteristiken der Röntgenröhre sowie Monochroma-
tor- und Divergenzblenden. Gemäß des Fundamentalparameteransatzes konnte das im Programm
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TOPAS bereitgestellte Spektrum der verwendeten Cu-Kα-Strahlung (fünf Linien mit LORENTZ-
Profil) genutzt werden [161, 162]. Die Modellierung des Streuuntergrunds erfolgte durch ein
CHEBYCHEV-Polynom 9. Ordnung [161]. Unter Verwendung einer Pseudo-VOIGT-Funktion, der
Kristallitgröße sowie jeweils einem Parameter, der Mikro- und RMS-Spannungen berücksichtigt19 ,
wurden die gemessenen Reflexprofile modelliert. Auch einer Vorzugsorientierung wurde Rechnung
getragen, indem diese durch ein Modell mit Nutzung von Kugelflächenfunktionen bis zur 8.
Ordnung [161, 164], angepasst werden konnte. Dies verbesserte die Güte der Anpassung um
∆Rwp ≈ −1 % (∆RBragg ≈ −1 %) bei gleichzeitig geringem Einfluss auf die Strukturparameter.
Auf die simulierten Intensitäten wurde ferner eine LORENTZ-Polarisationskorrektur angewendet.
Weiterhin erfolgte die Nutzung von atomaren Streufaktoren für Ionen [107], wobei die formale
Oxidationsstufe berücksichtigt wurde, um physikalisch sinnvolle Werte für die verfeinerten isotropen
Verschiebungsparameter zu erhalten. Die von A. KERN [165] vorgeschlagene Verfeinerungsstrategie
ließ sich erfolgreich einsetzen. Voraussetzung für eine erfolgreiche Verfeinerung mit der RIETVELD-
Methode jedoch ist ein Startmodell, dessen Parameter der korrekten Lösung nahe kommen, das hier
aus den Einkristallmessungen oder geeigneten Einträgen der ICSD-Datenbank („Inorganic Crystal
Structure Database“) [44] gewonnen werden konnte.
Nach Konvergenz der Verfeinerungen erfolgte die Bestimmung der Standardabweichungen
(e. s. d.) aller verfeinerten Parameter, wobei jeweils nur ein Parameter pro Verfeinerungszyklus
freigegeben wurde. Aus der Literatur ist bekannt, dass diese Fehler durch das Auftreten serieller
Korrelationen [154, 166] – ein Maß dafür stellt der im Programm TOPAS zur Verfügung gestellte
DURBIN-WATSON-Parameter WDW dar – von der RIETVELD-Methode unterschätzt werden.
Daher war es notwendig diese mit einem zusätzlichen Faktor mesd zu multiplizieren. Die Berechnung
diese Faktors erfolgte nach einem von BÉRAR [166] vorgeschlagenen Algorithmus mit dem
Programm RIET_ESD [167].
Die Güte der Anpassung kann wie bei der Verfeinerung einkristalldiffraktometrischer Daten
durch R-Werte (Rp, Rwp, Rexp und RBragg) angegeben werden [154]. Zu beachten ist, dass
der Struktur-R-Wert (RBragg) nicht vollständig mit dem R1-Wert der Einkristalldiffraktometrie
vergleichbar ist.
1.5.4 ABSORPTIONSSPEKTROSKOPIE
Die Röntgenabsorptionsspektroskopie (engl. „X-ray Absorption Spectroscopy“ (XAS)) gestattet im
Gegensatz zu den röntgendiffraktometrischen Methoden, die Nahordnung der Atome elementselektiv
zu ermitteln. Hierbei vermisst man die Feinstruktur des Absorptionskoeffizienten µ(E) in Abhängig-
keit von der eingestrahlten Energie E der Röntgenphotonen und berechnet die Differenz zwischen
19In einem einfachen konzeptionellen Bild können die durch Mikrospannungen hervorgerufenen Reflexverbreiterungen
im Falle der Pulverdiffraktometrie durch die Existenz einer Reihe von Mikrodomänen mit unterschiedlichen
Netzebenenabständen erklärt werden. Dabei richtet sich die konkrete Reflexverbreiterung nach der Art der Verteilung
unterschiedlicher Netzebenenabstände. Es können zwei Annahmen gemacht werden: (i) es liegt eine Gleichverteilung von
Spannungswerten eines Intervalls [−ǫ, + ǫ] vor, man spricht von inkohärenter Überlagerung der an diesen Netzebenen
gestreuten Teilwellen (Mikrospannungsparameter), (ii) es liegt eine GAUSS-förmige Verteilung der Spannungswerte vor,
wobei in diesem Fall von einer kohärenten Überlagerung gesprochen wird (RMS-Spannungsparameter) [161, 163].
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dem gemessenen µ(E) und dem theoretischen Koeffizienten eines isolierten Atoms. Die Feinstruktur
wird mit dem Auftreten von Interferenzen von Elektronenwellen in der untersuchten Probe erklärt.
Wechselwirkt ein Röntgenphoton mit einem gebundenen Elektron im Sinne der Photoabsorption,
so kann es ins Kontinuum angeregt werden. Dieser Vorgang wird den resonanten Wechselwir-
kungen zugeordnet. Diese äußert sich in einer starken Zunahme des Absorptionskoeffizienten
(der sogenannten Absorptionskante) bei Überschreitung der Bindungsenergie der betreffenden
Elektronen. Die Wahrscheinlichkeit für die resonante Wechselwirkung eines Röntgenphotons mit
einem Elektron eines Atoms ist abhängig von Anfangs- und Endzustand des betreffenden Elektrons.
Aus quantenmechanischer Sicht breitet sich das Elektron als Welle im Festkörper aus, die an den
benachbarten Atomen gestreut werden kann. Dabei treten Phasenverschiebungen zwischen Primär-
und Sekundärelektronenwellen auf. Die Konsequenz der Überlagerung aller Elektronenwellen ist
für Atome mit struktureller Nahordnung ein oszillierender Absorptionskoeffizient für Energien
oberhalb der Absorptionskante. Der Verlauf des Absorptionskoeffizienten ist damit abhängig von der
Anordnung der Nachbaratome sowie der Zustandsdichte der resonant streuenden Atome. Die XAS
liefert folglich elementselektive spektroskopische und Nahordnungsinformationen. Eine ausführliche
Darstellung der XAS-Theorie findet sich in [168–170].
Die Vermessung der XAS-Kurven kann direkt durch Bestimmung der Transmission erfolgen.
Dabei wird die zu untersuchende Probe der homogenen Dicke d mit der Primärstrahlintensität
I0(E) durchstrahlt und die gemessenen Intensitäten I(E) meist mit Hilfe einer Ionisationskammer,
detektiert. Gemäß des Schwächungsgesetzes ergibt sich µ(E) durch:
µ(E) = − ln
(
I(E)
I0(E)
)
· 1
d
. (1.34)
Man unterscheidet zwei Energiebereiche bei XAS-Spektren: (i) den Nahkantenbereich in der
Nähe einer Absorptionskante (engl. „X-ray Absorption Near Edge Structure“ (XANES)), (ii) den
erweiterten Bereich (etwa 30 eV bis ca. 1000 eV oberhalb der Absorptionskante), in dem die
Oszillationen auftreten (engl. „Extended X-ray Absorption Fine Structure“ (EXAFS)).
Im kantennahen Bereich müssen interatomare Übergänge berücksichtigt werden, also die
konkrete elektronische Struktur des untersuchten Stoffs, wobei dieser Bereich mittels theoretischer
Modelle nur näherungsweise beschrieben werden kann. Aus der Kantenlage sowie dem konkreten
Verlauf kann auf die Valenz der resonant streuenden Atome, die Energie des entsprechenden
Zustands, aus dem die Elektronen angeregt werden sowie mit Hilfe theoretischer Methoden auf die
entsprechenden interatomaren Übergänge geschlossen werden. Aus dem oszillierenden Teil oberhalb
der Absorptionskante kann exklusiv die strukturelle Nahordnung der resonant streuenden Atome
durch Modellverfeinerung ermittelt werden, einschließlich ihrer Koordinationszahl, Ordnungszahl
sowie der Abstände zu den Nachbaratomen. Durch die resonante Wechselwirkung können auch im
Periodensystem benachbarte Elemente deutlich voneinander unterschieden werden (siehe Kap. 4).
Dies wird durch die nachfolgende Glg. (1.35) deutlich – die sogenannte EXAFS-Funktion χ(k) –,
die für die Modellierung der EXAFS-Kurven herangezogen wird, und sich nach [171] schreiben lässt
als
χ(k) =
N∑
j=1
nj
k · r2j
·Dj(k, rj) ·Fj(k) · e(−σ
2
j · k2) · sin(2krj + φj). (1.35)
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Abb. 1.16: Experimenteller Aufbau für die Durchführung der XAS-Messungen. Dargestellt ist der
Messplatz C am Speicherring DORIS III des Hamburger Synchrotronstrahlungslabors HASYLAB am
Deutschen Elektronen-Synchrotron (DESY). In (a) ist ein Foto des Transmissions-XAS-Aufbaus zu sehen.
Eine schematische Darstellung ist in (b) gezeigt.
Hier ist N die Anzahl symmetrieunabhängiger Streupfade j, nj die Multiplizität dieser, rj die
halbe Länge der Streupfade, k die Wellenzahl der Elektronenwelle, Dj(k, rj) ein Faktor, der
inelastische Verluste berücksichtigt, Fj(k) die Rückstreuamplitude der Elektronenwelle, σ2 der
DEBYE-WALLER-Faktor und φj die Phasenverschiebung zwischen Elektronenwelle an Absorber-
und Rückstreuatom.
Die Durchführung der XAS-Experimente erfolgte am Speicherring DORIS III des Hambur-
ger Synchrotronstrahlungslabors HASYLAB am Deutschen Elektronen-Synchrotron (DESY) an
Messplatz C in Transmission [172]. Das gesamte Experiment wurde unter Vakuumbedingungen (p <
10−5 mbar) bei Raumtemperatur durchgeführt. Die Variation der Primärstrahlenergie erfolgte durch
Verwendung eines Si-(111) bzw. Si-(311) Doppelkristallmonochromators [173]. Zur Kalibrierung
der Energieskala wurde die bekannte Lage der Absorptionskante verschiedener Metallfolien genutzt.
Sowohl die Primärstrahlintensität I0(E), als auch die transmittierte Intensität I(E) wurden mit zwei
unabhängigen Ionisationskammern bestimmt (Abb. 1.16), die jeweils mit einer dem verwendeten
Energiebereich angepassten Gasmischung (Berechnung mit Programm XAFSMASS [174]) gefüllt
waren. Der experimentelle Aufbau ist schematisch in Abb. 1.16(b) dargestellt. Die Aufnahme
der einzelnen XAS-Kurven erfolgte mit einem optimierten Messablauf zur Verbesserung des
Zeitmanagements, bei dem der Messbereich in drei Teilbereiche mit unterschiedlicher Schrittweite
und Zählzeit zerlegt wurde. Die Schrittweite wurde so gewählt, dass die Messpunkte im k-Raum
äquidistant auftreten (k =√2me · (E − E0)/~).
In der vorliegenden Arbeit wurde die XAS-Methode zur Überprüfung von Strukturmodellen oder
deren Entwicklung herangezogen.
DATENREDUKTION UND MODELLANPASSUNG. Die Bearbeitung der Rohdaten („Deglitching“,
Energiekalibrierung, Normierung bzgl. eines Kantensprungs der Höhe 1, Extraktion des Absorptions-
koeffizienten eines isolierten Atoms µ0(E) durch Anpassung einer Ausgleichsfunktion 3. Ordnung,
Subtraktion von Untergrund, Konvertierung vonE- zu k-Abhängigkeit) der XAS Messungen erfolgte
mit Hilfe des Programms ATHENA [175]. Danach konnten die XANES-Daten von den XAS-Daten
separiert werden.
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Die Bestimmung der Lage der Absorptionskante erfolgte durch die Berechnung der 1. Ab-
leitung der XANES-Kurven und Anpassung des 1. Maximums mit einer GAUSS-Funktion (die
Standardabweichung der Anpassung wurde für die Fehler der Kantenlagen verwendet). Im Falle
der XANES-Daten konnte die Modellierung nur durch Berechnung von Modellkurven anhand
konkreter Atomcluster durchgeführt werden. Hier wurden die Strukturmodelle (Cluster) aus den
röntgendiffraktometrischen Analysen verwendet und durch das Programmmodul ATOMS des AR-
TEMIS Programmpakets [175] die Photoelektronstreupfade generiert. Die Berechnung der XANES-
Kurven erfolgte mit dem Programmpaket FEFF 8.2 [176] im XANES-Modus. Dabei wurde
das Streupotenzial der Cluster selbst-konsistent berechnet und die Vielfachstreuung im Realraum
auf Basis von Muffin-Tin Potenzialen angenährt. Verschiedene Orbital-Basisfunktionen wurden
eingesetzt, die erzeugte Vakanz der kernnahen Schale berücksichtigt und die Austausch- und
Korrelationsfunktion nach HEDIN-LUNDQVIST [177] verwendet. Die Streuung von Röntgenstrahlen
am Atomcluster wurde durch eine Realraummethode unter Nutzung der GREENschen Funktion
simuliert [178]. Dies führte zum energieabhängigen Absorptionskoeffizienten µ(E). Aufgrund des
geringen Einflusses der thermischen Bewegung der Atome im Nahkantenbereich [179] konnte der
DEBYE-WALLER-Faktor vernachlässigt werden. Da es sich bei den untersuchten Proben um Pulver
handelte, brauchten Polarisationseffekte nicht berücksichtigt zu werden.
Die EXAFS-Kurven χ(k) wurden mit dem Programm ARTEMIS [175], welches auf dem FEFF 6-
Algorithmus [171] basiert, quantitativ ausgewertet. Unter Verwendung der röntgendiffraktometrisch
bestimmten Strukturmodelle konnte die Generierung der Photoelektronenstreupfade der betrachteten
Atomcluster durch das Programmmodul ATOMS erfolgen. Die Menge der verwendeten Streupfade
der Photoelektronen kann sich entweder aus Einfachstreupfaden zusammensetzen, also die direkte
Streuung durch die Nachbarschale des resonant angeregten Atoms, oder durch sowohl Einfach-,
als auch Vielfachstreupfade, welche die Vielfachstreuung an mehr als einem Atom berücksich-
tigen. Für die Auswertung der hier berichteten Messungen wurden beide Varianten genutzt.
Anschließend erfolgte die Verfeinerung ausgewählter Strukturparameter sowohl im k-, als auch
im r-Raum unter Berücksichtigung der Qualität des Verfeinerungsergebnisses sowie des Daten-
zu-Parameter-Verhältnisses. Variiert wurden unter anderem Streuuntergrund-, Verschiebungs- und
Strukturparameter einschließlich Korrekturen der Streupfade ∆r (soweit verwendet), ein Parameter
S20 (entspricht dem ParameterDj(k, rj) aus Glg. (1.35)), der die inelastischen Verluste berücksichtigt
[175] und ein Parameter E0, der dem Valenzzustand, Kern-Relaxationseffekten sowie anderen
komplexen Einflüssen in der Nähe einer Absorptionskante Rechnung trägt [168, 175]. Wie bei der
Auswertung von Beugungsdaten wird auch hier die Qualität der verfeinerten Modelle der EXAFS-
Untersuchungen durch R-Werte angegeben (siehe [175]).
PROBENPRÄPARATION. Sofern kein feinkörniges Pulver vorlag, wurden für für die Transmissions-
XAS-Untersuchungen vom jeweiligen kristallinen Material mit Hilfe eines Mörsers ein solches
hergestellt. Das Programm XAFSMASS [174] berechnet die entsprechende Probenmengen für die
optimale Vermessung der relevanten Absorptionskanten der jeweiligen Proben unter Berücksichti-
gung der Anregungsenergien und Absorptionskoeffizienten µ (ideal: µ · d ≈ 1,5). Das abgewogene
Probenpulver wurde anschließend sorgfältig mit einigen Spatelspitzen Zellulose-Pulver vermengt,
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um eine ausreichende Dicke und dadurch stabile Probentablette daraus pressen zu können. Die
gepressten Pellets bildeten die für die XAS-Messungen untersuchten Proben. In Verbindungen, in
denen nahezu benachbarte Absorptionskanten vermessen werden sollten, wurde nur eine Probe für
beide Messungen präpariert.
1.5.5 QUANTENTHEORETISCHE MODELLIERUNGEN
Im Allgemeinen eignen sich die auf der DFT basierenden quantentheoretischen Modellierungsme-
thoden für die Berechnung stabiler elektronischer (struktureller) Konfigurationen einer Struktur unter
Berücksichtigung aller beteiligten Elektronen. Da die Elektronen, im Gegensatz zur HARTREE-
FOCK-Methode, bei der DFT nicht unterschieden werden, eignet sie sich insbesondere für die
Behandlung vergleichsweise großer Strukturen, wobei „groß“ sich auf die Anzahl der Atome
bzw. auf die Anzahl der Elektronen (schwere Atome) bezieht. Voraussetzung für die erfolgreiche
Anwendung der DFT ist die näherungsweise Kenntnis der Atompositionen des zu untersuchenden
Strukturmodells. Sind diese bekannt, kann außer der Gesamtenergie einer bestimmten Struktur (ener-
getisch günstige Atomkonfigurationen) und der Elektronendichte insbesondere die elektronische
Struktur (Zustandsdichte (DOS) etc.) berechnet werden.
Die durchgeführten Rechnungen erfolgten mit den Programmen ABINIT [180, 181] und FPLO-7
[182]. Während FPLO-7 ein All-Elektronen-Algorithmus ist, also alle Elektronen eines jeden Atoms
berücksichtigt, werden im Programm ABINIT die kernnahen Elektronen, die an der Bindung nicht
beteiligt sind, in sogenannte Pseudo-Potenziale absepariert. Damit ist die strukturelle Relaxation
von größeren Strukturen (ca. 100 Atome) im Vergleich zum Programm FPLO möglich. Der Vorteil
von FPLO ist die lokale Aufstellung der atomaren Basis, so dass auch die Bestimmung lokaler
Eigenschaften – beispielsweise magnetische Kopplungen – möglich ist. Die jeweiligen Rechnungen
dauerten mitunter mehr als vier Wochen.
Die Berechnung der in Kap. 3.3 gezeigten ED erfolgte mit dem Programm FPLO-7 unter
Verwendung der einkristalldiffraktometrisch bestimmten Strukturparameter. Das 4f -Orbital wurde
als Valenzorbital behandelt.
Für die in Kap. 3.4 beschriebenen Rechnungen wurde das Programm ABINIT genutzt [55].
Angewendet wurde die lokale Dichte-Näherung (LDA) mit dem Austauschkorrelationsfunktional in
TETER-PADE-Parametrisierung [183] sowie die GOEDECKER-TETER-HUTTER-Pseudo-Potenziale
in voller Parametrisierung [184]. Die genutzten Pseudo-Potenziale integrieren für die Elektronen-
konfigurationen Ho: [Kr]4d10, Pd: [Kr] und Si: [Ne] in das Kernpotenzial und variieren somit
eine Valenzelektronendichte bestehend aus Ho: 5s, 5p, 6s, 4f , 5d + Pd: 5s, 4d + Si: 3s, 3p
Elektronen. Die Gesamtenergie konvergierte mit einer Genauigkeit von weniger als 27 meV und
einer maximalen kinetischen Energie der Ebene-Wellen-Basis von 1530 eV auf einem k-Punkt
Gitter, welches äquivalent zu einem 4 × 4 × 4 MONKHORST-PACK-Gitter für eine hexagonale
Elementarzelle mit 8,0994 × 8,0994 × 8,0038 Å3 ist. Des Weiteren wurde eine FERMI-DIRAC-
Verbreiterung von 0,027 eV (316 K) angewendet, um eine Konvergenz – im Sinne einer Relaxation
aller Strukturen hinsichtlich ihrer Atompositionen – zu begünstigen.
Die in Kap. 4 vorgestellten Rechnungen erfolgten ebenfalls mit dem FPLO-Programm im
Molekül-Modus. Gerechnet wurde in lokaler Dichte-Näherung, mit einem Austausch- und Korre-
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lationspotenzial in PERDEW-WANG Parametrisierung [185] sowie unter Verwendung eines skalar-
relativistischen Formalismus’. Die nicht-periodische Behandlung der Moleküle folgt aus der ato-
mähnlichen Aufstellung der genutzten Basisfunktionen. Für die Atompositionen der untersuchten
Strukturpolyeder wurden die pulverdiffraktometrisch bestimmten Werte der Verbindung mit der
Zusammensetzung YFeMnO5 verwendet. Die Näherung des Kristallpotenzials erfolgte durch eine
feste Ladung pro Atomcluster (Strukturpolyeder). Die Summe der formalen Wertigkeiten (Ladun-
gen) der beteiligten Ionen – das sind ÜM3+-, ÜM4+- und O2−-Ionen – wurde als zusätzliche
Randbedingung berücksichtigt. Mit der gewählten Herangehensweise konnte durch die Bildung der
Spindichte-Differenz die magnetischen Momente der ÜM-Lagen erhalten werden. Das Programm
FPLO-7 unterstützt die Berechnung der lagen- und winkelaufgelösten (die Quantenzahlen l und
m) DOS durch Projektion auf Kugelflächenfunktionen im Realraum. Diese Projektion erfordert die
Aufstellung eines orthogonalen Koordinatensystems (x, y, z) mit Ursprung in der projizierten Lage.
Dazu eignen sich die durch die Polyeder vorgegebenen Symmetrieachsen. Die z-Achse verläuft
demzufolge entlang der hochsymmetrischen Richtung einer ÜM-O-Bindung (das O-Atom in der
Spitze der jeweiligen Polyeder), wohingegen die x und y-Achsen so gewählt wurden, dass sie
bestmöglich in Bezug auf die hochsymmetrischen Achsen in einer Ebene senkrecht zur z-Achse
angeordnet sind. Da die Clusterrechnungen keinen periodischen Randbedingungen unterliegen,
weist die DOS eine Aufspaltung der einzelnen ÜM-3d-Energieniveaus ohne Dispersion auf. Aus
technischen Gründen wurden diese gemäß einer FERMI-Verteilung bei einer Elektronentemperatur
von (standardmäßig) 100 K verbreitert dargestellt.
1.5.6 WEITERE METHODEN
DICHTEBESTIMMUNG. Präzisionsdichtebestimmungen wurden nach dem Prinzip des hydrostati-
schen Auftriebs durchgeführt. Funktionsprinzip sowie experimentelle Details finden sich in [145,
147]. Da die Massendichte einer Verbindung mit ihrer Zusammensetzung korreliert, kann sie zur
Bestätigung dieser herangezogen werden. Durch Vergleich mit der röntgenographisch bestimmten
Dichte kann ein Rückschluss auf eventuell vorhandene Baufehler gezogen werden.
ATOMSPEKTROSKOPIE UND RASTERELEKTRONENMIKROSKOPIE. Die Zusammensetzung ausge-
wählter Proben wurde zusätzlich mit anderen Methoden bestimmt. Am Max-Planck-Institut für
Chemische Physik fester Stoffe in Dresden erfolgten atomspektroskopische Messungen mit der ICP-
OES-Methode (engl. „Inductively Coupled Plasma Optical Emission Spetrometry“). Des Weiteren
erfolgten energiedispersive röntgenspektroskopische Messung mit Hilfe eines Rasterelektronenmi-
kroskops (REM) am Institut für Festkörperphysik der TU Dresden. Einige der hier gezeigten REM-
Aufnahmen wurden mit diesem Gerät angefertigt. Die Erstellung anderer erfolgte am Leibniz-Institut
für Festkörper- und Werkstoffforschung Dresden.
TRANSMISSIONSELEKTRONENMIKROSKOPIE. Hochauflösende transmissionselektronenmikrosko-
pische Aufnahmen konnten am Speziallabor für Hochauflösende Elektronenmikroskopie und Elek-
tronenholographie Triebenberg des Instituts für Strukturphysik der TU Dresden angefertigt werden.
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NEUTRONENDIFFRAKTOMETRIE. Neutronendiffraktometrische Messungen erfolgten am E2-Dif-
fraktometer des Helmholtz-Zentrums Berlin für Materialien und Energie unter Normalbedingungen.
Die Wellenlängen λ der höheren Harmonischen – diese erfüllen die BRAGG-Bedingung am
Monochromatorkristall in höherer Ordnung – der verwendeten monochromatischen Neutronen
(λ = 2,39 Å) wurden durch den Einsatz eines 10 cm langen Filters aus pyrolytischem Graphit
unterdrückt, um Reflexanregungen durch parasitäre Wellenlängen zu verhindern. Die Messungen
erfolgten mit einem Lineardetektor (400 Kanäle), der einen Winkelbereich 2θ von 80◦ mit einer
Auflösung von sin θmax/λ = 0,3 Å−1 abdeckte. Einzelne Schichten des reziproken Raums konnten
durch entsprechende Rotation der Kristalle vermessen werden.
MAGNETISIERUNGSMESSUNGEN. Messungen der Magnetisierung an den in Kap. 4 vorgestellten
Proben erfolgten am Institut für Festkörperphysik der TU Dresden. Dazu wurden jeweils etwa 10 mg
Pulvermaterial in ein nicht magnetisches Probenröhrchen gegeben, gepresst und verschlossen. Die
Messungen erfolgten mit einem Vibrationsmagnetometer (Oxford Instruments MagLab) in zwei
Modi. Zuerst wurde die Magnetisierung, sowohl als Funktion des angelegten Magnetfelds bis zu
einem Feld von µ0H von 10 T, als auch der Temperatur (µ0H = 0,1 T) in einem Bereich
von 4,2 . . . 300 K bestimmt. Anschließend wurde jeweils für dieselbe Probe eine AC Suszeptibi-
litätsmessung mit einer Frequenz von 1 kHz, einer „Peak-zu-Peak“-Amplitude von 398 A/m und
ohne „Bias“-Feld durchgeführt. Ferner erfolgte sowohl eine feldgekühlte (B = 1 T) und eine
nicht-feldgekühlte Messung im selben Temperaturbereich. Für diese Messungen konnte jedoch kein
geänderter Kurvenverlauf beobachtet werden.
Mit dem selben Gerät wurden die AC-Suszeptibilitätsmessungen der in Kap. 2 vorgestellten
Messungen durchgeführt. Weitere experimentelle Details sind [41] zu entnehmen.
2 ORIENTIERTE FREMDPHASENEINSCHLÜSSE:
DAS SYSTEM SE-ÜM -B-C
2.1 EINFÜHRUNG
Das erste Hauptkapitel soll aufzeigen, welche besonderen strukturellen Eigenheiten bereits bei der
Kristallzucht von SE-ÜM-Verbindungen erzeugt werden können und wie sich spezifische Störungen
– hierbei handelt es sich um Fremdphaseneinschlüsse mit einem charakteristischen Durchmesser von
10 µm – auf die physikalischen Eigenschaften auswirken. Es wird eine detaillierte Untersuchung der
Kristallstruktur unter Anwendung sowohl elektronenmikroskopischer Methoden (teils in Verbindung
mit spektroskopischen Techniken) als auch der Neutronen- und Röntgenbeugung vorgestellt. Neben
den Ergebnissen zur Struktur bzw. physikalischen Eigenschaften der betrachten Verbindung werden
auch methodische Aspekte herausgestellt.
Das Kapitel basiert auf Arbeiten, die im Rahmen einer Diplomarbeit [146] begonnen wurden,
teils in [186] publiziert sind, sowie auf verschiedenen Konferenzbeiträgen [187, 188] unter Beteili-
gung des Autors.
Da sich beim Zonenschmelzverfahren die geforderte Zusammensetzung der gewünschten Phase
in der Schmelzzone erst durch geeignete Wahl der Zuchtparameter (Temperaturgradient, Ziehge-
schwindigkeit etc.) einstellt, können leicht Abweichungen auftreten, die dazu führen, dass neben der
gewünschten Phase weitere Fremdphasen gebildet werden oder gar eine dominierende Fremdphase
entsteht. Stöchiometrieabweichungen in der Schmelze werden durch die Fremdphasen aufgefangen,
wohingegen die gewünschte Hauptphase selbst nur geringfügige Änderungen der Zusammensetzung
erfährt. Im Folgenden wird die Beobachtung von orientierten Fremdphaseneinschlüssen des Y-
Ni-B-C-Systems (YB2C2 und Ni2B) in einem ausgedehnten YNi2B2C-Einkristall beschrieben. Im
Beugungsbild eines solchen Kristalls täuschen diese Einschlüsse eine Überstruktur mit Verlust der
Innenzentrierung vor. Anhand einer detaillierten Zerlegung des Beugungsbilds sowie Separation ge-
eigneter Reflexdaten für eine Strukturverfeinerung wird allerdings gezeigt, dass diese Interpretation
nicht zutrifft. Im Folgenden werden die Ursachen hierfür ergründet und eine Korrelation zu den
physikalischen Eigenschaften hergestellt.
Bevor die einzelnen Experimente beschrieben und diskutiert werden, soll im ersten Abschnitt das
System SE-ÜM-B-C eingeführt werden.
2.2 DAS SYSTEM SE-ÜM -B-C
Nachdem BEDNORZ & MÜLLER im Jahre 1986 [24] die oxidischen Hochtemperatursupraleiter mit
einer Übergangstemperatur Tc von über 30 K entdeckt hatten, folgte im Jahr 1993 durch MAZUM-
DAR et al. [189] die Entdeckung der Supraleitung im Y-Ni-B-System. Zwar war die berichtete
Übergangstemperatur von 12 K vergleichsweise klein, jedoch zeigte sich bald die Möglichkeit,
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diese signifikant zu erhöhen. Der supraleitende Phasenanteil sowie die Übergangstemperaturen
konnten durch Zugabe von Kohlenstoff erhöht werden [190]. Zeitgleich berichteten CAVA et al.
[191] eine drastische Erhöhung der Sprungtemperatur auf Tc = 23 K im System Y-Pd-B-C.
In einem zweiten Artikel [192] konnten sie zeigen, dass die intermetallischen Verbindungen der
Zusammensetzung SENi2B2C, mit SE = Y, Tm, Er, Ho und Lu ebenfalls supraleitend sind. Hier
liegen die Übergangstemperaturen im Bereich von 8 K bis 16,6 K. MAZUMDAR et al. initiierten mit
ihrem Artikel eine umfassende Erforschung einer neuen Klasse von Supraleitern: Den quaternären
Seltenerd-Übergangsmetall-Borkarbiden SE-ÜM-B-C mit ÜM = Ni, Co, Pd, Pt, Ru, Rh, Ir oder
Au und Übergangstemperaturen Tc von bis zu 25 K [34]. Die Aufklärung der für die Supraleitung
verantwortlichen kristallographischen Phase gestaltete sich ähnlich überraschend wie die etwa
200 Jahre zuvor begonnene „Entdeckungsreise“ der Seltenen Erden (siehe Einleitung). Nachdem
zunächst angenommenen wurde, YNi4B sei die entsprechende supraleitende Phase [189], gelangen
SIEGRIST et al. [193] anhand von einkristalldiffraktometrischen Messungen die Identifizierung
der tatsächlich verantwortlichen Phase mit der Zusammensetzung SE ÜM2B2C. Eine ausführliche
Darstellung des SE-ÜM-B-C-Systems, seiner vielfältigen physikalischen Eigenschaften und Historie
geben beispielsweise [34] und [194].
EIGENSCHAFTEN DER SE ÜM2B2C. Durch die spezielle elektronische Struktur der SE (siehe
Kap. 1.1) ist die Koexistenz von Supraleitung und geordneten magnetischen Momenten in diesen
Verbindungen möglich. Insbesondere diesem Umstand ist es geschuldet, dass die SE-ÜM-B-C-
Verbindungen Gegenstand intensiver Forschung wurden. Ausführlich berichten z. B. EISAKI et
al. [195] und SCHMIDT et al. [36] über das gleichzeitige Auftreten beider Phänomene im System
SE ÜM2B2C mit SE = Lu, Tm, Er, Ho, Dy und ÜM = Ni, Co. Damit sind es nicht allein die
vergleichsweise hohen Tc-Werte oder die magnetische Ordnung, sondern gerade das Wechselspiel
zwischen Supraleitung und Magnetismus, die diese Stoffklasse sowohl aus technologischer Sicht als
auch aus Sicht der Grundlagenforschung so interessant machen [34]. Im Falle des YbNi2B2C können
sogar weitere kooperative Elektronenphänomene studiert werden, denn diese Verbindung zählt zu
den Schwere-Fermionen-Systemen [34].
Unter Normalbedingungen weisen die SE ÜM2B2C-Verbindungen metallische Eigenschaften
auf. Der spezifische Widerstand bei Raumtemperatur liegt im Bereich von 35 . . . 45 µΩcm [196] (der
von Cu ist 2 µΩcm [45]). Kühlt man die Verbindungen mit SE = Y, Ce, Lu bzw. Dy, Ho, Er, Tm ab,
so gehen sie unterhalb von Tc in den supraleitenden Zustand über. Eine weitere Abkühlung führt für
die letztgenannten SE zum einem Verschwinden der Supraleitung und gleichzeitig zum Auftreten
einer antiferromagnetischen Ordnung. Bei noch tieferen Temperaturen tritt erneut Supraleitung ein,
was als sogenanntes Wiedereintrittsverhalten oder (engl.) „re-entrant“-Verhalten bezeichnet wird
[195, 197]. Für SE = Ho wird eine kommensurable, antiferromagnetisch geordnete Struktur
der magnetischen Momente beobachtet. Diese besteht aus ferromagnetischen Schichten, die durch
parallel ausgerichtete magnetische Momente der Ho-Ionen in der ~a–~b-Ebene der tetragonalen
Struktur gebildet werden. Benachbarte Schichten, deren Flächennormale in ~c-Richtung zeigen,
sind dabei jeweils antiparallel magnetisiert. Daneben sind weitere inkommensurabel geordnete,
magnetische Strukturen bekannt [198–200]. Für Verbindungen mit SE = Pr, Nd, Sm, Gd und Tb
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dagegen wird lediglich eine antiferromagnetische Ordnung ohne Supraleitung beobachtet. Obwohl Y
kein lokales magnetisches Moment aufweist, also magnetische Ordnungsphänomene nicht auftreten,
kam YNi2B2C wegen der vergleichsweise hohen Übergangstemperatur von Tc ≈ 15 K und
insbesondere der besseren Qualität (Einphasigkeit, hohe Perfektion) gezüchteter Einkristalle eine
erhöhte Aufmerksamkeit zu [34, 201, 202].
Aus experimentellen Befunden einer Serie von SE ÜM2B2C-Proben mit unterschiedlicher
Besetzung der SE- und ÜM-Lagen schlussfolgerten NAGARAJAN et al. [203], dass die Supraleitung
vorwiegend durch die Ersetzung der ÜM-Atome beeinflusst wird und weniger durch die Ersetzung
der SE. Mit Hilfe quantentheoretischer (DFT-) Rechnungen konnte gezeigt werden, dass eine
Unterdrückung der Supraleitung für die leichten SE mit einer Reduktion der DOS im Bereich
der FERMI-Energie in Zusammenhang gebracht werden kann [204]. Das dreidimensionale Ni-
B-C-Gerüst und insbesondere das Ni-3d-Leitungsband haben dominierenden Einfluss auf die
Supraleitung [204–208]. Experimentell wurde bewiesen, dass die SE ÜM2B2C-Supraleitung durch
den Mechanismus der konventionellen Elektron-Phonon-Kopplung entsteht (siehe DIVIS et al.
[204] sowie die darin enthaltenen Referenzen) und diese zu den sogenannten s-Wellen Supraleitern
gezählt werden können [209]. Neuere Untersuchungen gelten der Magnetostriktion [210], die diesen
Verbindungen ebenfalls inhärent ist.
Das Tieftemperaturverhalten von HoNi2B2C kann durch hydrostatischen Druck, aber auch
schon bei der Kristallzucht durch nicht-stöchiometrische Zusammensetzung [198, 211] oder durch
spezielle thermische Nachbehandlung [36] beeinflusst werden. Durch letztere Methode konnten
die Übergangstemperatur sowie die charakteristische Temperatur für das Auftreten des Wieder-
eintrittsverhaltens sogar reversibel verschoben werden. WAGNER et al. [212] führen dies auf den
Grad der langreichweitigen kristallinen Ordnung zurück. Unter diesem Aspekt ist die Kenntnis der
genauen Kristallstruktur sowohl im Zusammenhang mit den konkreten Zuchtbedingungen als auch
hinsichtlich des Einflusses auf die physikalischen Eigenschaften von besonderem Interesse und stellt
gleichzeitig die Motivation für die hier präsentierten Strukturuntersuchungen dar.
Im anschließenden Kap. 2.2.1 wird zunächst die Struktur der isotypen SENi2B2C-Phasen
erläutert, bevor die experimentellen Details zur Kristallzucht (Kap. 2.2.2) vorgestellt werden. Die
folgenden Abschnitte enthalten die Ergebnisse der metallographischen (Kap. 2.2.3), der Neutronen-
(Kap. 2.2.4) und der Röntgen-Untersuchungen (Kap. 2.2.5). In Kap. 2.2.9 werden die Ergebnisse
diskutiert, in Kap. 2.2.12 mit den physikalischen Eigenschaften korreliert und schließlich in Kap. 2.3
zusammengefasst.
2.2.1 DIE STRUKTUR VON YNI2B2C
Die Verbindung YNi2B2C bzw. alle dazu isotypen SENi2B2C-Verbindungen (außer SE = Pm)
kristallisieren im LaRh2B2C-Strukturtyp, gekennzeichnet durch die Raumgruppe I4/mmm (139),
die eine (mit Kohlenstoff) gefüllte Variante des ThCr2Si2-Strukturtyps darstellt. Letzterer ist mit
über 600 Vertretern der am häufigsten anzutreffende Strukturtyp [29]. Die besondere Stabilität dieses
Strukturtyps hängt vermutlich mit den Wechselwirkungen nicht-nächster Nachbarn zusammen [15].
Die Struktur des LuNi2B2C wurde erstmals von SIEGRIST et al. [193] mittels Röntgeneinkris-
talldiffraktometrie bestimmt. HONG et al. [213] verfeinerten erstmals die Struktur von YNi2B2C
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Abb. 2.1: Strukturen des Systems Y-Ni-B-C. Gezeigt sind die tetragonalen Elementarzellen der Phasen
(a) YNi2B2C (Raumgruppe: I4/mmm (139)), (b) Ni2B (Raumgruppe: I4/mcm (140)) und (c) YB2C2
(Raumgruppe: P42/mmc (131)), welche im Folgenden diskutiert werden.
anhand röntgenpulverdiffraktometrischer Daten, CHAKOUMAKOS et al. [214] unter Verwendung
von Neutronenpulverdiffraktionsdaten und GODART et al. [215] bzw. JAENICKE et al.[216] später
anhand von röntgeneinkristalldiffraktometrisch gewonnenen Daten. Das System YNi2B2C kann als
ein Mitglied einer homologen Reihe der Form (YC)n(NiB)m, mit n = 1 und m = 2 charakterisiert
werden, wobei sich diese Reihe aus unterschiedlichen Stapelvarianten von YC- und Ni2B2-Ebenen
zusammensetzt, die entlang der ~c-Richtung angeordnet sind. Andere, bereits experimentell belegte
Varianten sind: n = 1, m = 1 [193]; n = 2, m = 1 [217] und n = 3, m = 4 [218].
Die besetzten WYCKOFF-Lagen mit ihrer jeweiligen Lage-Symmetrie sind in Tab. 2.1 aufgelistet.
Dieser Tabelle ist zu entnehmen, dass die Struktur von YNi2B2C über nur eine freie Atomkoordinate
verfügt: die z-Koordinate des B-Atoms zB.
In Abb. 2.1 ist die Elementarzelle der YNi2B2C-Struktur dargestellt. Sie kann ebenfalls durch
eine Stapelung von Schichten bestehend aus NiB4-Tetraedern entlang ~c beschrieben werden, welche
durch Y-C-Schichten getrennt werden. Ni ist somit tetraedrisch mit vier B-Atomen koordiniert und
B wiederum mit vier Ni- sowie einem C-Atom, die zusammen eine tetragonalen Pyramide mit Ni-
Grundfläche und C-Spitze bilden. Das Y-Atom ist von zwölf B-/C-Atomen umgeben.
Die Bindung mit dem kleinsten Abstand stellt die B-C-Bindung (ca. 1,45 Å) zum nächsten
Nachbaratom dar, ähnlich dem C–C-Abstand von 1,545 Å im Diamant. Die DEBYE-Temperatur
Tab. 2.1: Atompositionen von YNi2B2C. Die besetzten WYCKOFF-Lagen, deren Lage-Symmetrien und die
Atomkoordinaten von YNi2B2C, welches in der Raumgruppe I4/mmm (139) mit a = 3,5273(4) Å, c =
10,5434(23) Å und zB = 0,3590(6) kristallisiert sind angegeben.
Atom WYCKOFF-Lage Lage-Symmetrie x/a y/b z/c
B 1e 4mmm 0 0 zB
Ni 3d 4¯m2 0 1/2 1/4
Y 2b 4/mmm 0 0 0
C 2a 4/mmm 0 0 1/2
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Abb. 2.2: Phasendiagramme des Y-Ni-B-C-Systems. (a) Schematische Darstellung eines quasibinären Schnitts
durch das Y-Ni-B-C Phasendiagramm (Darstellung nach SOUPTEL [211] und BELGER [222]). Die Bildung
der YNi2B2C-Phase erfolgt in einer peritektischen Reaktion zwischen der festen Phase YB2C2 und der
Ni-reichen Schmelze. Sowohl die Zusammensetzung des polykristallinen Ausgangsmaterials als auch der
Schmelze in der Schmelzzone bei der Kristallzüchtung sind gekennzeichnet. In (b) ist schematisch das Y-
Ni-B-C-Phasendiagramm gezeigt, welches die mit der YNi2B2C koexistierenden Phasen zeigt (Darstellung
nach BITTERLICH [223]).
des YNi2B2C-System von 490 K [219, 220] lässt ebenfalls auf ein vergleichsweise fest gebundenes
System schließen (Diamant weist im Vergleich dazu eine DEBYE-Temperatur von 2250 K, Bornitrid
von 600 K auf [69]).
2.2.2 PHASENDIAGRAMM UND KRISTALLZUCHT
Die Aufstellung eines detaillierten Phasendiagramms eines quaternärnen Systems, wie es das
YNi2B2C darstellt, ist sehr aufwendig. Bisher wurden mindestens 246 Phasen (Elemente sowie
binäre, ternäre und quaternäre Verbindungen eingeschlossen) im System Y-Ni-B-C identifiziert [44].
Allein für die Bestimmung eines isothermen Schnitts (T = 700 ◦C) des Y-Ni-B-Phasendiagramms
verwendeten KUZ’MA et al. mehr als 200 Proben unterschiedlicher Zusammensetzung [221].
Bereits ein Jahr nach der Entdeckung der Supraleitung im YNi2B2C wiesen CAVA et al. [192]
darauf hin, dass diese Phase aufgrund des Vorliegens von Mehrphasigkeit der Proben inkongruent
schmilzt. Anhand des quasibinären Phasendiagramms in Abb. 2.2 lässt sich leicht erkennen,
dass die YNi2B2C-Phase nur durch eine peritektische Reaktion und zwar zwischen der festen
properitektischen YB2C2-Phase – diese kristallisiert zuerst – und einer Ni-angereicherten flüssigen
Phase unterhalb einer Temperatur von ca. 1843 K erhalten werden kann. Die YNi2B2C-Phase
kristallisiert dann, bis die Restschmelze den eutektischen Punkt erreicht hat, an dem sie mehrphasig
erstarrt. Koexistenzuntersuchungen ergaben, dass auf der Ni-reichen Seite die binären Phasen Ni3B,
Ni2B, YNi4B bzw. YNi6B3 und auf der B-reichen Seite die Phase YNiB4 mit der YNi2B2C-Phase
koexistieren [223]. Es wurde außerdem die Koexistenz von YNi2B2C mit YNiBC beobachtet.
Zur Synthese großer hochreiner einphasiger Einkristalle wird das Zonenschmelzverfahren (vgl.
Kap. 1.5.1) angewendet, mit dem es gelingt, die Ausscheidung zusätzlicher Fremdphasen zu
unterdrücken [138, 211, 223, 224]. Der hier untersuchte Einkristall wurde mit diesem Verfahren
unter optischer Heizung im IFW Dresden hergestellt und nach der Züchtung einer dedizierten
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Abb. 2.3: YNi2B2C-Einkristall. (a) Der durch das Zonenschmelzverfahren erhaltene YNi2B2C-Einkristall,
aus dem für weitere Untersuchungen verschiedene Segmente (b) abgetrennt wurden. Die eingezeichneten Ab-
schnitte kennzeichnen die untersuchten Probenstücke, wobei die ausführlich beschriebenen Untersuchungen
an der Probe 2 erfolgten.
Wärmebehandlung unterzogen. Bei der Synthese wurde beachtet, dass statt dem für Neutronen stark
absorbierenden Isotop 10B das Isotop 11B (99,5 %) verwendet wird. Ausführliche Synthesedetails
können [138, 211] entnommen werden. Der so gewachsene Einkristall (siehe Abb. 2.3) wies eine
Länge von ca. 111 mm (einphasiger, eindomäniger Bereich ca. 75 mm) und einen Durchmesser
von ca. 6 mm auf. Als Wachstumsrichtung konnte die 〈110〉-Richtung des tetragonalen Gitters
identifiziert werden. Der Kristall wurde in mehrere Stücke zerlegt (siehe Abb. 2.3) und diese
metallographisch charakterisiert. Aufgrund dieser Voruntersuchungen und der in der Einführung
formulierten Fragestellungen werden im Folgenden die Ergebnisse des kristallinen Bereichs „2“
detaillierter vorgestellt.
2.2.3 METALLOGRAPHIE
In Abb. 2.4 sind rasterelektronenmikroskopische (REM) Aufnahmen von polierten Querschliffen
des Probenstücks „2“ senkrecht zur Wachstumsrichtung gezeigt. Man erkennt zwei verschiedene
Arten von Einschlüssen. In Abb. 2.4(a) lassen sich neben hellen zylindrischen Ausscheidungen „a“
(Interpretation aufgrund der hellen punktförmigen Ausscheidungen in Abb. 2.4(b), die als Schnitte
dieser Zylinder angesehen werden können) dunkle polygonale plättchenförmige Einschlüsse mit
scharfen Kanten „b“ erkennen.
Zunächst wurde die chemische Zusammensetzung verschiedener Probenbereiche (Einschlüsse)
in situ durch energiedispersive (EDX) sowie wellenlängendispersive Röntgenspektroskopie (WDX)
ermittelt. Die Resultate der WDX-Methode sind in Tab. 2.2 zusammengefasst. Im Ergebnis konnten
die dunklen Ausscheidungen („b“) als Ni-reich, die hellen („a“) als Y-reich identifiziert werden.
Die jeweiligen Einschlüsse wiesen charakteristische Abmessungen in der Größenordnung von
5 . . . 10 µm (Ni-reich) bzw. 10 . . . 50 µm (Y-reich) auf. Abb. 2.4(b) macht deutlich, dass die Y-
reichen zylindrischen Körner parallel zueinander ausgerichtet sind. Die Zylinderachsen weisen ent-
lang ~c der YNi2B2C-Matrix, was durch röntgenographische LAUE-Rückstrahlaufnahmen bestätigt
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Abb. 2.4: Rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen von Querschliffen der Probe 2. Dargestellt sind
Querschliffe senkrecht zur Wachstumsrichtung. Neben der YNi2B2C-Matrix können in (a) Y-reiche (YB2C2)
„a“ bzw. Ni-reiche (Ni2B) „b“ Einschlüsse sowie in (b) regelmäßig entlang ~c ausgerichtete „a“-Einschlüsse
(geringere Vergrößerung eines anderen Bereichs des Querschliffs) beobachtet werden. Beide Bilder wurden
bei einer Beschleunigungsspannung von 20 kV durch Detektion der Sekundärelektronen aufgenommen.
werden konnte. Obwohl die „b“-Einschlüsse in Abb. 2.4(a) ebenfalls eine gewisse Orientierungsbe-
ziehung zueinander aufweisen, kann dies im Hinblick auf den gesamten untersuchten Bereich jedoch
nicht bestätigt werden.
Für die Interpretation der Ergebnisse ist es notwendig darauf hinzuweisen, dass nach Lang-
zeitauslagerung der Querschliffproben an Luft Alterungseffekte bemerkt wurden: Die Y-reiche
Phase oxidiert und zerfällt und es kommt zu einer rauen Oberfläche. Die in Tab. 2.2 gezeigten
Werte stammen von einer frisch polierten Oberfläche. WDX-Messungen an dieser konnten kei-
nen Sauerstoff nachweisen. Die gemessenen atomaren Anteile der Phase „a“ stimmen mit der
Zusammensetzung der Phase YB2C2 überein. Da die untersuchten Einschlüsse sehr klein waren,
wird vermutet, dass der geringe Ni-Anteil aus der umgebenden YNi2B2C-Matrix stammt. Die
Zusammensetzung der Ni-reichen Einschlüsse „b“ entspricht praktisch dem einer Ni2B-Phase,
wobei die geringen Y-Anteile ebenfalls auf Signale der umgebenden YNi2B2C-Matrix zurückgeführt
werden. Die vergleichsweise hohen C-Anteile stammen von Kontaminationen (Crackprodukte von
Kohlenwasserstoffverbindungen) innerhalb des Mikroskops.
Abschließend erfolgte eine Präzisionsdichtebestimmung des untersuchten Kristalls, welche eine
Massendichte von (6,087 ± 0,006) g/cm3 ergab.
Tab. 2.2: Analyse der Zusammensetzung verschiedener Einschlüsse. Mittels WDX erfolgte die Bestimmung
der Zusammensetzung an der kurz zuvor polierten Oberfläche des Querschliffs der Probe 2. Eine Oxidation
der Oberfläche war noch nicht erfolgt. Alle Werte sind in Atomprozent angegeben.
Einschluss c(Y) c(Ni) c(B) c(C)
Y-reich („a“) 20,21 0,72 40,24 38,84
Ni-reich („b“) 0,10 66,67 31,18 2,05
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Abb. 2.5: Vergleich von Neutronen- und Röntgenbeugungsdaten. Die aus den Beugungsuntersuchungen
berechneten h0l-Schichten des reziproken Raums zeigen sowohl für Neutronendaten (a) als auch
Röntgendaten (b) eine vergleichbare Reflexanordnung mit gebrochener Innenzentrierung (keine Auslöschung
der Reflexe mit h+ k + l = 2n+ 1, wobei n ∈ Z).
2.2.4 NEUTRONEN-EINKRISTALL-DIFFRAKTOMETRIE
Um zu überprüfen, ob die beobachteten Ausscheidungen in kristalliner oder amorpher Form
vorliegen und inwieweit sie in signifikanter Menge in dem entsprechenden Kristall vorhanden
sind, wurden zunächst Neutronen als Sonde verwendet. Diese ermöglicht eine zerstörungsfreie
Untersuchung des gesamten Kristallvolumens, so dass ein möglichst großer Kristall für die weitere
Untersuchung der physikalischen Eigenschaften innerhalb des SFB 463 verbleiben konnte. Liegen
die Einschlüsse in kristalliner Modifikation sowie in signifikanter Menge im Kristallvolumen vor,
erwartet man zusätzliche Reflexe, die einer der beiden beobachteten Phasen zugeordnet werden
können.
Für die strukturelle Charakterisierung wurde folglich die Neutronendiffraktion verwendet, also
die Beugung von Neutronen an den Atomkernen des Kristallgitters (experimentelle Details siehe in
Kap. 1.5.6). Die aus den experimentellen Daten berechnete h0l-Schicht ist in Abb. 2.5(a) gezeigt. Es
treten keine Reflexe auf, die durch höhere Harmonische mit der Ordnung m beschrieben werden
können (vgl. Kap. 1.5.6), wie beispielsweise an den Positionen 1/m 0 3/m für den stärksten
erlaubten 103-Reflex der YNi2B2C-Phase. In der in Abb. 2.5(a) gezeigten Schicht können alle
erlaubten Reflexe der YNi2B2C-Phase nachgewiesen werden. Erwartungsgemäß treten zusätzlich
schwache Reflexe auf, die nicht durch die YNi2B2C-Phase indiziert werden können. Ihre Intensitäten
sind im Vergleich zu denen der YNi2B2C-Phase sehr klein (maximal 1 % des 004-Reflexes
von YNi2B2C). Ihre entsprechenden Netzebenenabstände dhkl können ebenfalls nicht mit denen
des YNi2B2C-Gitters identifiziert werden. Damit scheiden zusätzliche Individuen (polykristallines
Gefüge) oder Verzwillingungen als Ursache aus. Dagegen sprechen auch die nicht vorhandenen,
im Ursprung des Koordinatensystems beginnenden „Streaks“ der reziproken Gitterpunkte, die im
Falle einer Verzwillingung aufträten. In vergleichbaren Untersuchungen anderer YNi2B2C-Kristalle
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konnten solche Reflexe nie beobachtet werden. Damit stellen sie ein Charakteristikum dieses
Einkristalls dar.
Eine genauere Analyse der Positionen der zusätzlichen Reflexe im reziproken Gitter zeigt,
dass einige von Ihnen auf Positionen auftreten, die gemäß der Reflexionsbedingung für die
Innenzentrierung (h+ k+ l = 2n, mit n ∈ Z) ausgelöscht sein müssten. Andere zusätzliche Reflexe
können nur durch rationale Indizes beschrieben werden.
Die bereits im REM beobachteten „Anomalien“ spiegeln sich also auch im Neutronenbeugungs-
bild wider. Entgegen den Erwartungen treten die zusätzlichen Reflexe nicht in einer unregelmäßigen
Weise im reziproken Gitter auf, welche einer beliebigen Verteilung der Einschlüsse entspräche. Diese
unerwartete Beobachtung wirft die Frage auf: Können diese regelmäßig angeordneten Reflexe mit
den im REM beobachteten Ausscheidungen erklärt werden oder gehören sie zu einer neuartigen
kommensurablen Überstruktur des YNi2B2C? Um diese Frage beantworten zu können, mussten
zusätzliche Experimente durchgeführt werden, da sowohl die Präzision der Reflexpositionen als auch
die Menge der Daten (Reflexe) zu gering war. Eine alternative Methode zur Beantwortung dieser
Frage ist die Röntgeneinkristalldiffraktometrie.
2.2.5 RÖNTGEN-EINKRISTALL-DIFFRAKTOMETRIE
Am IPDS-1-Diffraktometer wurden zunächst mehrere Einkristalle untersucht, um die Ursache für
das Auftreten der beobachteten zusätzlichen Reflexe zu klären. Im Folgenden wird die Auswertung
auf den Kristall beschränkt, der die am deutlichsten ausgebildeten zusätzlichen Reflexe aufwies.
Die experimentellen Details sind in Tab. A.1 in Anh. A aufgeführt. Für die erste Messung wurde
eine Messzeit von 10 min pro Winkelschritt gewählt, um die Reflexe niedriger Intensität mit
ausreichender Zählstatistik zu vermessen. Eine zweite Messung mit 2 min pro Winkelschritt musste
sicherstellen, dass die hochintensiven Reflexe die Sättigungsintensität des verwendeten Detektors
nicht übersteigen. Anschließend wurden beide Datensätze durch Skalierung zusammengefasst. Mit
dem Programm SPACE [142] konnten danach geeignete reziproke Schichten berechnet werden (siehe
Abb. 2.5(b)).
2.2.6 ANALYSE DES BEUGUNGSBILDS
Die Auswertung der röntgeneinkristalldiffraktometrisch gewonnenen Daten soll nun im Hinblick
auf die beobachteten Einschlüsse (Kap. 2.2.3) bzw. die zusätzlich auftretenden Reflexe (Kap. 2.2.4)
erfolgen, wie sie für einen YNi2B2C-Einkristall zuvor noch nicht beobachtet wurden.
Alle untersuchten Einkristalle wiesen als Hauptkomponente ein tetragonales Gitter auf, ver-
gleichbar mit der YNi2B2C-Struktur. Viele dieser Einkristalle zeigten ebenfalls, ähnlich wie im Falle
der Neutronendiffraktion, zusätzliche Reflexe geringer Intensität (vergleichbar mit dem schwächsten
Reflex der YNi2B2C-Struktur). Einerseits können diese Reflexe nur mit halbzahligen Reflexindizes
im YNi2B2C-Gitter indiziert werden, andererseits befinden sie sich auf Positionen, die mit den
Reflexionsbedingungen der Raumgruppe I4/mmm nicht vereinbar sind. Abb. 2.5 zeigt, dass beide
Beugungsmethoden (Neutronen- und Röntgenbeugung) ein vergleichbares reziprokes Gitter liefern.
Bei der Neutronenbeugung trat allerdings eine größere Anzahl zusätzlicher reziproker Gitterpunkte
auf.
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Tab. 2.3: Zusätzliche Reflexe im Röntgenbeugungsbild. Angegeben sind alle beobachteten zusätzlichen
Reflexe (nur nicht-symmetrieäquivalente), die gemäß des reziproken YNi2B2C-Gitters (hkl) sowie eines
Ni2B-Gitters (stu) indiziert wurden. Weiterhin sind die integrale Intensität I – diese wurde gemäß der
Punktgruppe 4/mmm gemittelt und absorptionskorrigiert – sowie deren Standardabweichung σ(I) gezeigt.
Der entsprechende Strukturfaktor |Fstu|2 der Ni2B-Struktur (siehe Tab. 2.4) ist ebenfalls angegeben. Berechnet
wurde dieser mit dem Programm POWDERCELL [225] sowie einem isotropen VerschiebungsparameterUiso =
0,007 Å2 (vgl. Tab. 2.6). Die letzte Spalte gibt den Ursprung jedes Reflexes an. Schließlich ist zum Vergleich
der 004-Reflex von YNi2B2C in der letzten Zeile aufgeführt.
h k l I σ(I) s t u |Fstu|2/1000 Ursprung des Reflexes
0 0 5 14,4 1,6 0 0 2 24,1 Ni2B & λ/2
0 1 0 9,1 1,3 1 1 0 1,2 Ni2B & λ/2
0 3 0 7,6 1,4 3 3 0 10,8 Ni2B & λ/2
1/2 3/2 5/2 7,3 0,5 1 2 1 14,1 Ni2B
1/2 1/2 3 6,1 0,8 – – – – λ/2
0 1 2 5,3 0,9 – – – – λ/2
1 2 0 5,2 0,7 1 3 0 5,8 Ni2B & λ/2
1/2 3/2 15/2 4,9 0,6 1 2 3 7,0 Ni2B
3/2 5/2 5/2 4,0 0,7 1 4 1 6,9 Ni2B
1 1 5 3,9 0,6 0 2 2 6,4 Ni2B & λ/2
0 1 4 3,1 0,7 – – – – λ/2
1/2 3/2 1 2,6 0,5 – – – – λ/2
1/2 1/2 5 1,9 0,7 – – – – λ/2
0 0 4 4868,4 20,1 – – – – YNi2B2C & λ/2
Die anfängliche Vermutung, es könne sich bei diesen Reflexen auch um sogenannte Umweg-
anregungen1 handeln konnte ausgeschlossen werden. Durch die Anwendung von ψ-Messungen –
dies sind Messungen bei fester Reflexionsbedingung, wobei der Kristall um den entsprechenden
Streuvektor gedreht wird – für diese Reflexe zeigte sich lediglich ein der Kristallform entsprechender
Verlauf der Intensität und nicht, wie man für eine Umweganregung erwarten würde, nur in einem
kleinen ψ-Bereich eine von Null verschiedene Intensität [146].
Die zu den zusätzlichen Reflexen gehörigen reziproken Gitterpunkte im Falle der Röntgen-
beugung sind regelmäßig innerhalb des reziproken Gitters von YNi2B2C angeordnet. Dies ist ein
starkes Indiz für das Vorhandensein einer (kommensurablen) Überstruktur (vgl. Kap. 1.3.2) bzw. den
Einfluss von λ/2-Strahlung (vgl. Kap. 1.5.2). Um der Beantwortung der Frage nach der vorliegenden
Ursache näher zu kommen, wurden zunächst ausgewählte zusätzliche Reflexintensitäten, die anhand
des YNi2B2C-Gitters indiziert wurden, untersucht. Diese sind im linken Teil von Tab. 2.3 aufgelistet.
Da sie einer tetragonalen Symmetrie unterliegen, sind lediglich die nicht-symmetrieäquivalenten
Reflexe angegeben.
1Hierbei kann ein gebeugter, hinreichend intensiver Röntgenstrahl im Kristall als Primärstrahl fungieren und seinerseits
eigene Reflexionen verursachen. Dies sind Reflexionen, die den Reflexionsbedingungen widersprechen, was man als
RENNINGER-Effekt bezeichnet [102].
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Unter der Annahme, dass die zusätzlichen Reflexe allein durch Beugung der λ/2-Strahlung am
YNi2B2C-Gitter entstanden sind, sollten alle auch der Reflexionsbedingung für die Innenzentrierung
(h+k+ l = 2n) einer verdoppelten YNi2B2C-Elementarzelle unterliegen. Anhand von Tab. 2.3 lässt
sich durch Multiplikation der Reflexindizes mit zwei erkennen, dass diese Bedingung nicht erfüllt
ist. Das bedeutet, dass λ/2-Strahlung als Hauptursache ausgeschlossen werden kann. Daraufhin
wurden verschiedene Überstrukturmodelle entworfen und getestet, u. a. die von YANG et al. [226]
vorgeschlagenen, die jedoch alle zu einem mit dem experimentellen Befund nicht konsistenten
Beugungsbild führten. Auch die Betrachtung einer kommensurablen Überstrukturzelle, an der mittels
Pattersonsynthese eine Strukturlösung versucht wurde, führte nicht zum Erfolg.
Aufgrund der Tatsache, dass bei der metallographischen Untersuchung Einschlüsse gemäß
einer Zusammensetzung von Ni2B sowie YB2C2 gefunden wurden, erfolgte die Analyse des
Beugungsbilds im Hinblick auf eine orientierte Verwachsung dieser Phasen innerhalb der YNi2B2C-
Matrix. Aus Sicht der Synthesebedingungen ist dies zunächst nicht wahrscheinlich – die Kristalle
wurden so stark erwärmt, dass die Bestandteile der Schmelzzone ungeordnet erstarren sollten –,
dennoch lässt sich, wie unten gezeigt, mit dieser Herangehensweise das beobachtete Beugungsbild
interpretieren. Da in einem anderen untersuchten Kristall desselben Bereichs eindeutig die Phase
Ni2B nachgewiesen werden konnte, soll diese Phase im folgenden Abschnitt betrachtet werden.
DIE STRUKTUR VON NI2B. Die Struktur von Ni2B entspricht dem CuAl2-Typ [227]. Hierbei
besetzen Ni-Atome die Al-Lagen: Sie sind in Ebenen angeordnet und entlang der ~c-Richtung
gestapelt. Benachbarte Schichten jedoch sind um 36◦ gegeneinander verdreht. Die B-Atome nehmen
die Cu-Lagen ein und füllen damit die entstandenen Lücken innerhalb der Struktur. Diese ist in
Abb. 2.1(b) dargestellt. Der Tab. 2.4, welche u. a. die besetzten WYCKOFF-Lagen auflistet, ist zu
entnehmen, dass auch hier lediglich ein freier Parameter existiert: die x-Koordinate des Ni-Atoms
xNi. Vergleicht man die Strukturen von Ni2B und YNi2B2C, so lässt sich eine große Ähnlichkeit
feststellen.
Tab. 2.4: Atompositionen von Ni2B. WYCKOFF-Lagen, Lage-Symmetrie und Atomkoordinaten von Ni2B,
welches in der Raumgruppe I4/mcm (140) mit a = 4,991 Å, c = 4,247 Å und xNi = 0,1667 kristallisiert
[227].
Atom WYCKOFF-Lage Lage-Symmetrie x/a y/b z/c
Ni 8h m.2m xNi xNi + 1/2 0
B 4a 422 0 0 1/4
ORIENTIERTE VERWACHSUNG VON NI2B. Man kann nun eine orientierte Verwachsung der beiden
Gitter (Ni2B und YNi2B2C) annehmen, so dass die ~a- und~b-Basisvektoren der Ni2B-Elementarzelle
parallel zu den 〈110〉-Richtungen des YNi2B2C-Gitters verlaufen und die Basisvektoren ~c beider
Gitter parallel sind. Abb. 2.6(a) zeigt diese Orientierungsbeziehung. Damit ergeben sich folgende
Relationen für die Umrechnung der Reflexindizes der zusätzlichen Reflexe vom YNi2B2C-Gitter
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Abb. 2.6: Orientierungsbeziehung zwischen YNi2B2C- und Ni2B-Gitter. (a) Orientierungsbeziehung
zwischen den Basisvektoren des YNi2B2C- und des Ni2B-Gitters im Realraum. (b) Ni-B-Netzwerk der Phasen
Ni2B (oben) und YNi2B2C (unten), projiziert senkrecht (rechts) bzw. parallel (links) zur entsprechenden [001]-
Richtung. Die eingekreisten B-Atome befinden sich im Gegensatz zu den nicht-eingekreisten in einer anderen
Ebene der Struktur.
(hkl) ins Ni2B-Gitters (stu):
sNi2B = hYNi2B2C + kYNi2B2C,
tNi2B = −hYNi2B2C + kYNi2B2C, (2.1)
uNi2B = 2/5 · lYNi2B2C.
Der Faktor 2/5 resultiert aus einer Abschätzung für das Verhältnis der c-Gitterparameter beider
Phasen (vgl. Tab. 2.1 und 2.4). Damit lassen sich unter Hinzunahme der λ/2-Strahlung die
auftretenden zusätzlichen Reflexe zufriedenstellend erklären (siehe Tab. 2.3, letzte Spalte). Gemäß
dieser Modellvorstellung können alle intensiven Reflexe der Ni2B-Phase auch im Beugungsbild
wiedergefunden werden – ausgeschlossen bleiben die Reflexe, die sich vollständig mit denen der
YNi2B2C-Phase überlagern. In Abb. 2.7 ist ein Teil der reziproken st1-Schicht gezeigt. Aus Glg. 2.1
folgt, dass diese Schicht der hk5/2-Schicht des reziproken Gitters von YNi2B2C entspricht.
Um nun zu überprüfen, ob das angenommene Modell auch hinsichtlich der Reflexintensitäten
(quantitativ) zutrifft, erfolgte eine Extraktion verfeinerbarer Daten und anschließend die Verfeine-
rung der Strukturen von YNi2B2C und Ni2B. Im nächsten Abschnitt werden die technischen Details
berichtet, da die entsprechende Herangehensweise eher unkonventionell ist.
2.2.7 EXTRAKTION UND VERFEINERUNG DER BEUGUNGSDATEN
Zunächst werden alle integralen Intensitäten aus den experimentellen Rohdaten extrahiert. Dazu
wird eine vergrößerte YNi2B2C-Elementarzelle (VEZ = 7,05 × 7,05× 21,016 Å3, Raumgruppe
I4/mmm, gleiche Orientierung) definiert, so dass alle gemessenen Reflexe – sowohl die intensiven
YNi2B2C- als auch die schwachen Ni2B-Reflexe sowie die durch λ/2 verursachten Reflexe (vgl.
Tab. 2.3) – als „Hauptreflexe“ (d. h. ganzzahlig) dieser virtuellen Phase indiziert werden können.
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121-Reflex(Ni B)2
Ausläufer des
132-ReflexesYNi B C-2 2
411-Reflex (Ni B)2
Abb. 2.7: Schicht des vermessenen reziproken Raums. Dargestellt ist die hk5/2-Schicht des reziproken Gitters
von YNi2B2C, die der st1-Schicht des Ni2B-Gitters entspricht. Das Bild wurde untergrundkorrigiert und
der Kontrast verstärkt, um die niedrigen Intensitäten der zusätzlichen Gitterpunkte sichtbar zu machen. Die
Basisvektoren des Ni2B-Gitters weisen in entsprechend diagonale Richtungen bezüglich denen des YNi2B2C
(vgl. Abb. 2.6). Die Ni2B-Reflexe 121 und 141 sowie die dazu symmetrieäquivalenten sind durch Kreise
markiert. Daneben existieren weitere Reflexe, die dadurch entstehen, dass sich intensive YNi2B2C-Reflexe
bis in diese Schicht hinein ausdehnen. Dieser Effekt ist allerdings nicht für das Auftreten der reziproken
Gitterpunkte des Ni2B verantwortlich!
Für die folgende numerische Absorptionskorrektur wurde ein homogener YNi2B2C-Kristall, unter
Vernachlässigung der Fremdphaseneinschlüsse (Ni2B) angenommen. Dieser korrigierte Gesamtda-
tensatz stellt den Ausgangspunkt für alle weiteren durchgeführten Schritte dar.
Aus dem Gesamtdatensatz wurden, drei verschiedene Datensätze separiert und jeder mit einem
entsprechenden Strukturmodell verfeinert. Die Mittlung erfolgte jeweils über symmetrieäquivalente
Reflexe gemäß der entsprechenden Raumgruppe. Die experimentellen Details dieser Datensät-
zen sind in Tab. 2.5 zusammengestellt. Eine erste Verfeinerung wurde allein für die YNi2B2C-
Reflexintensitäten ausgeführt, also Reflexen mit ausschließlich geradzahligen Indizes; Reflexe mit
ungeradzahligen Indizes wurden ausgeschlossen. Zusätzlich wurden alle Reflexe, welche die Refle-
xionsbedingung für die Innenzentrierung verletzten, ebenfalls ausgeschlossen und die Überlagerung
durch Ni2B-Reflexe sowie λ/2-Beiträge vernachlässigt. Für den so erhaltenen Datensatz erfolgte die
Mittlung gemäß der Punktgruppe 4/mmm der YNi2B2C-Struktur. Damit ließ sich erfolgreich das
Strukturmodell von YNi2B2C verfeinern. Ein zweiter Datensatz mit Reflexen der an der YNi2B2C-
Struktur gebeugten λ/2-Strahlung, wurde ebenfalls für eine Verfeinerung der YNi2B2C-Struktur
herangezogen. Bis auf den Skalierungsfaktor wurden jedoch alle Parameter gemäß der zuvor
verfeinerten YNi2B2C-Werte festgehalten (vgl. Tab. 2.5). Aus dem verfeinerten Skalierungsfaktor
des zweiten Datensatzes konnte der Anteil der λ/2-Strahlung an der Primärstrahlintensität der
charakteristischen Mo-Kα1 Strahlung von 0,13(1) % abgeschätzt werden.
In einem nächsten Schritt erfolgte auf dieser Grundlage die Berechnung der λ/2-Reflexinten-
sitäten für alle vermessenen Reflexe und danach die Subtraktion dieser Werte vom korrigierten
Gesamtdatensatz. Schließlich konnte ein λ/2-bereinigter Datensatz für die Ni2B-Phase unter
Berücksichtigung der Bedingungen (2.1) erstellt werden, wobei zusätzlich alle Reflexe, die mit
denen der YNi2B2C-Phase überlagerten, ausgeschlossen wurden. Für die verbliebenen Reflexe war
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Tab. 2.5: Experimentelle Details der drei separierten Datensätze sowie Verfeinerungsparameter der YNi2B2C-
und Ni2B-Struktur. Angegeben sind die Anzahl der verfeinerten Reflexe, die Gütewerte Rint, R1 und wR2
sowie S, die Anzahl verfeinerter Parameter, der Skalierungsfaktor s2 sowie der Extinktionsparameter.
YNi2B2C YNi2B2C Ni2B
(λ/2-Reflexe) (λ/2-bereinigt)
Anz. Reflexe (alle / I > 3σ) 63/63 285/5 25/7
Rint (%) (I > 3σ) 5,14 – –
R1 (%) (I > 3σ) 2,25 7,64 3,91
wR2 (%) (I > 3σ) 5,99 17,30 9,81
S (I > 3σ) 1,27 1,20 1,11
Anz. verf. Parameter 11 1 3
Skalierungsfaktor s2 27,8(7) 0,036(2) 0,061(4)
Extinktionsparameter 0,03(1) 0,03a 0,03a
aDieser Parameter wurde während der Verfeinerung festgehalten.
eine direkte Strukturlösung aufgrund des limitierten Datensatz nicht möglich. Jedoch konnte eine
Verfeinerung mit einer reduzierten Anzahl freier Parameter – der Extinktionsparameter wurde von
der ersten Verfeinerung übernommen – durchgeführt werden, die zu akzeptablen Gütewerten führte.
Die Tabellen 2.5 und 2.6 fassen alle Ergebnisse der Verfeinerungen zusammen.
Es sei darauf hingewiesen, dass versucht wurde, das λ/2-Problem mit angepassten Messpara-
metern zu umgehen. Es stellte sich aber heraus, dass diese Datensätze aufgrund ihrer schlechten
Zählstatistik für die Verfeinerungen ungeeignet waren.
2.2.8 IDENTIFIZIERUNG DER ZUSÄTZLICHEN REFLEXE IM NEUTRONENBEUGUNGSBILD
Die mittels Röntgenbeugung gewonnene Modellvorstellung kann im Falle der Neutronenbeugung
eine Untermenge der reziproken Gitterpunkte beschreiben. Allerdings lassen sich die meisten der
zusätzlichen Reflexe hiermit nicht erklären. Aus den verbliebenen Reflexen können die zugehörigen
Netzebenenabstände dhkl bestimmt werden. Dazu wurden zuerst alle dhkl-Werte der YNi2B2C-
Struktur mit den Parametern aus [216] berechnet, um die systematischen Fehler der Neutronenbeu-
gungsdaten zu eliminieren. Aus den so korrigierten Daten ließen sich für alle beobachteten Reflexe
vergleichsweise genaue dhkl-Werte berechnen. In Tab. 2.7 sind die ermittelten dhkl-Werte aufgelistet,
die wegen der experimentellen Gegebenheiten immer noch einen vergleichsweise großen Fehler von
∆dhkl = 0,03 Å aufweisen. Vergleicht man die experimentellen dhkl-Werte mit den theoretischen
der in Kap. 2.2.3 gefundenen Phasen, so kann die YB2C2-Phase als Ursache für das Auftreten dieser
Reflexe identifiziert werden.
DIE STRUKTUR VON YB2C2. Die Verbindung vom Typ SE B2C2 mit SE = Y ist polymorph.
Es sind zwei verschiedene Strukturtypen bekannt, wobei der erste eine B/C-Unordnung auf ein und
derselben WYCKOFF-Lage aufweist und der zweite eine geordnete Variante mit aufgespaltener B/C-
Lage darstellt. Für die Interpretation der bestimmten dhkl-Werte wurde die letztgenannte Variante
mit LaB2C2-Strukturtyp (Raumgruppe P42/mmc (131)) herangezogen [228] und gemäß [229]
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Tab. 2.6: Gitterparameter sowie verfeinerte Strukturparameter der YNi2B2C- und Ni2B-Phase im Vergleich
mit Literaturwerten. Die Parameter xNi, zB sowie die Verschiebungsparameter Uij und Uiso wurden während
der Verfeinerung freigegeben. Die Gitterparameter des Ni2B konnten anhand der Beugungswinkel 2θ
ausgewählter Reflexe ermittelt werden.
YNi2B2C- Diese Ni2B- Diese
Parameter Arbeit Ref. [216] Parameter Arbeit Ref. [227]
a (Å) 3,5287(5) 3,527(0) a (Å) 4,995(2) 4,991
c (Å) 10,554(2) 10,542(0) c (Å) 4,238(2) 4,247
zB 0,1417(6) 0,1408(3) xNi 0,166(2) 0,1677
U11(Y)/U33(Y) (Å2) 0,0048(6)/0,0093(7) Uiso(Ni) (Å2) 0,006(3)
U11(Ni)/U33(Ni) (Å2) 0,0059(6)/0,0068(8) Uiso(B) (Å2) = Uiso(Ni)
U11(B)/U33(B) (Å2) 0,011(2)/0,002(3)
U11(C)/U33(C) (Å2) 0,015(5)/0,010(6)
Tab. 2.7: Die aus den Neutronenbeugungsdaten ermittelten Netzebenenabstände dhkl für die zusätzlich
beobachteten Reflexe. Diese können den Phasen Ni2B sowie YB2C2 zugeordnet werden. Die theoretischen
Werte wurden mit dem Programm POWDERCELL [225] und den Strukturparametern aus den Tabellen 2.4
und 2.8 berechnet (Messfehler ∆dhkl = 0,03 Å).
Ni2B YB2C2
dhkl (Å) Anz. beob. Reflexe h k l dhkl (Å) h k l dhkl(Å)
3,56 8 1 1 0 3,53 0 0 2 3,56
2,93 3 – –
2,60 8 – 1 0 2 2,59
2,13 2 0 0 2 2,12 1 1 2 2,14
1,90 1 – 2 0 0 1,90
1,78 3 2 2 0 1,76 0 0 4 1,78
1,69 5 – 2 1 0 1,70
transformiert. In Abb. 2.1(c) ist die entsprechende Elementarzelle gezeigt sowie in Tab. 2.8 die
besetzten WYCKOFF-Lagen zusammengefasst. In dieser Struktur existieren zwei freie Parameter:
die x-Koordinaten des B- und des C-Atoms (xB und xC).
ORIENTIERTE VERWACHSUNG VON YB2C2. Zieht man das reziproke YB2C2-Gitter zur Deutung
der beobachteten Reflexe hinzu, so können vier verschiedene Orientierungen dieses Gitters innerhalb
der YNi2B2C-Matrix identifiziert werden. Damit ist es möglich, nahezu alle Reflexe des Neutro-
nenexperiments einer entsprechenden Phase zuzuordnen. Für die Orientierungsbeziehungen können
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Tab. 2.8: WYCKOFF-Lagen, Lage-Symmetrie und Atomkoordinaten von YB2C2, welches in der Raumgruppe
P42/mmc (131) mit a = 3,79(1) Å, c = 7,12(1) Å, xB = 0,232 und xC = 0,168 kristallisiert [228].
Atom WYCKOFF-Lage Lage-Symmetrie x/a y/b z/c
B 4m m2m. xB 1/2 0
C 4k m2m. xC 1/2 1/2
Y 2e 4¯m2 0 0 1/4
b
a
a
c
c
a
(a) (b)
c
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Abb. 2.8: Orientierungsbeziehungen zwischen YNi2B2C- und YB2C2-Gitter. Verschieden orientierte
Varianten der YB2C2-Einschlüsse (b) bezüglich der YNi2B2C-Matrix (a), die für den untersuchten Einkristall
identifiziert werden konnten.
folgende Relationen aufgestellt werden:
I : ~aYB2C2 ||~cYNi2B2C, ~bYB2C2 ||~bYNi2B2C, ~cYB2C2 ||~aYNi2B2C (2.2)
II : ~aYB2C2 ||~cYNi2B2C, ~bYB2C2 ||~aYNi2B2C, ~cYB2C2 ||~bYNi2B2C (2.3)
III : ~aYB2C2 ||(101)YNi2B2C, ~bYB2C2 ||~bYNi2B2C, ~cYB2C2⊥(101)YNi2B2C (2.4)
IV : ~aYB2C2 ||(011)YNi2B2C, ~bYB2C2 ||~bYNi2B2C, ~cYB2C2⊥(011)YNi2B2C (2.5)
Im Falle der Orientierungsbeziehungen (2.2) und (2.3) können die Reflexe 002, 102 und 210, im
Falle der Orientierungsbeziehungen (2.4) und (2.5) die Reflexe 002, 004 und 102 mit der YB2C2-
Phase (Tab. 2.7) in Verbindung gebracht werden. Abb. 2.8 visualisiert noch einmal die identifizierten
Orientierungen der YB2C2-Phase.
Betrachtet man die YB2C2-Reflexe 112 und 002 (Tab. 2.7), so werden diese in dem Fall, dass
sie innerhalb des reziproken Gitters parallel zu ~c∗YNi2B2C angeordnet sind, nicht durch obige Orien-
tierungsbeziehungen erfasst. Zieht man die röntgenographisch gefundene Orientierungsbeziehung
(Glg. 2.1) für Ni2B in Betracht, könnte der erste Reflex auch dem 002-Reflex von Ni2B zugeordnet
werden. Der zweite Reflex ließe sich sowohl durch Ni2B als auch durch YB2C2 generieren, wobei
die Orientierung beider Phasen wegen der geringen Menge an Daten nicht ermittelt werden kann.
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Damit lassen sich alle zusätzlich gefundenen Netzebenenabstände bis auf den Wert dhkl =
2,93 Å – bezüglich des YNi2B2C-Gitters entspräche dieser einem 102-Reflex – auf eine der
beiden beobachteten Fremdphasen zurückführen. Der Ursprung des 102-Reflexes jedoch kann nicht
geklärt werden. Zum einen ist dies wegen der beschränkten Datenmenge aus Neutronen- und
Röntgenbeugung nicht möglich, zum anderen kann aufgrund des großen Messfehlers auch keine
gänzlich andere Phase eindeutig anhand dieses Reflexes identifiziert werden.
2.2.9 DISKUSSION DER ERGEBNISSE: RÖNTGENBEUGUNG
Zunächst sollen die Ergebnisse der Röntgeneinkristalldiffraktometrie diskutiert werden. Betrachtet
man die Gitterparameter für die YNi2B2C-Phase, so sind diese im Vergleich zu den Literaturwerten
geringfügig größer (Tab. 2.6). Eine mögliche Ursache ist die begrenzte räumliche Auflösung
(2θmax = 54◦) des Diffraktometers. Eine größere Abweichung tritt im Falle der Gitterparameter
der Ni2B-Phase auf (vgl. Tab. 2.6). Die Ursache hierfür liegt in der Überlagerung eines Teils dieser
Reflexe mit denen der YNi2B2C-Phase, so dass das Reflexmaximum nicht eindeutig lokalisiert
werden konnte.
Die Richtigkeit des Ni2B-Modells lässt sich allerdings nicht durch dessen Gitterparameter
verifizieren, sondern vielmehr durch die Tatsache, dass alle zusätzlichen reziproken Gitterpunkte
durch dieses Modell zweifelsfrei identifiziert werden konnten. Gestützt wird dieses Modell von den
mit den experimentellen Werten konsistenten Reflexintensitäten und dem Umstand, dass nur die
stärksten Reflexe von Ni2B im Beugungsbild auftreten (vgl. Tab. 2.3). Die Strukturverfeinerung
mit hinreichend guten Gütewerten (vgl. Tab. 2.5) ist ein weiteres Indiz für die Plausibilität des
entworfenen Modells. Der Parameter xNi ist ebenfalls mit den Literaturdaten konsistent (vgl.
Tab. 2.6).
Im Falle des verfeinerten Strukturparameters zB des YNi2B2C sind die Unterschiede zu den
Literaturdaten nicht signifikant (kleiner als 3σ). Die Verschiebungsparameter sind konsistent mit
anderen Messungen, jedoch ist eine detaillierte Diskussion nicht möglich, da nur eine geringe
Menge an Daten (sin θmax/λ = 0,3 Å−1 bedeutet eine geringe Auflösung) mit einer zum Teil
schlechten statistischen Absicherung (kleine Zählrate) vorlag.2 Letztlich sind die Gütewerte für die
Verfeinerungen befriedigend und bestätigen ein mit den Daten konsistentes Strukturmodell.
Eine nähere Betrachtung der Gitterparameter von YNi2B2C und Ni2B (Tab. 2.6) ergibt, dass die
Netzebenen zwischen jeweils parallelen Richtungen beider Phasen sehr gut korrelieren:
√
2 · aYNi2B2C = 4,988 Å ≈ aNi2B = 4,991 Å, (2.6)
2/5 · cYNi2B2C = 4,217 Å ≈ cNi2B = 4,247 Å. (2.7)
Sind beide Basisvektoren~c parallel zueinander, so passen beide Gitter erst nach zwei Elementarzellen
von YNi2B2C bzw. fünf von Ni2B, zusammen. Die Orientierungsbeziehung Glg. (2.1) ermöglicht
es, die auftretende Gitterfehlpassung der angrenzenden Gitter innerhalb der Ebenen senkrecht zu ~c
zu reduzieren. Darüber hinaus weisen beide Strukturen eine sehr große Ähnlichkeit in Bezug auf
2Eine Vermessung des untersuchten Kristalls bei höherem Beugungswinkel (am Vierkreisdiffraktometer) würde zwar
die Anzahl vermessbarer Reflexe erhöhen, jedoch blieben die aus der Absorptionskorrektur resultierenden Fehler, so dass
keine qualitativ verbesserten Informationen zu erwarten wären.
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das Ni-B-Netzwerk auf. Die B-Atome im Ni2B sind geometrisch gesehen äquivalent zu einigen der
YNi2B2C-Struktur (siehe Abb. 2.6(b)). Die Ni-Lagen des YNi2B2C können in die der Ni2B-Struktur
durch eine Rotation um 18,7◦ um die 4-zählige Drehachse mit anschließender Translation um 0,1 Å
in radialer Richtung transformiert werden. Auch weisen die „Dicken“ der Ni-B-Schichten (in ~c-
Richtung) nur einen Unterschied von ca. 10 % auf.
ERGEBNISSE WEITERER TEILSTÜCKE. Es wurden neben Einkristallen des Teilstücks „2“ auch Ein-
kristalle der anderen Bereiche mittels Röntgeneinkristalldiffraktometrie untersucht (vgl. Abb. 2.3).
Jedoch konnte ein Beugungsbild wie im Falle des oben beschriebenen Kristalls (und aller weiteren
für das Teilstück „2“ repräsentativen Kristalle) nicht beobachtet werden. In dem ca. 15 mm
entfernten Teilstück „4“ in der Nähe der nach der Einkristallzucht erstarrten Restschmelze konnten
allerdings zusätzliche Phasen vom Typ Y3Ni19B10 (Raumgruppe C2/m (12)) sowie BxCy beobach-
tet werden, wobei auch hier die YNi2B2C-Matrix von hoher Qualität war (kleine Halbwertsbreiten
der Reflexe, keine Verzwillingungen, keine unterschiedlichen Domänen sowie niedrige Gütewerte
bei der Strukturverfeinerung und niedrige mit der Literatur und anderen Kristallen vergleichbare
Verschiebungsparameter). Unter Einbeziehung aller röntgeneinkristalldiffraktometrisch untersuchten
Teilbereiche (vgl. Abb. 2.3) lässt sich ein Verlauf von geringem zu hohem Fremdphasenanteil parallel
zur Wachstumsrichtung des Kristallstabs angeben. Vergleicht man die jeweiligen Gitterparameter
aller Kristalle miteinander, so kann wegen der starken Streuung der Parameter verschiedener
Einkristalle aus einem speziellen Teilstück kein signifikanter Trend beobachtet werden. Lediglich
das Teilstück „2“ sticht heraus; hier weisen die einzelnen Kristalle insgesamt am stärksten streuende
Gitterparameter mit jedoch stets kleinstem beobachteten Elementarzellvolumen auf. Die orientierten
Einschlüsse der Ni2B- sowie YB2C2-Phasen führen zu Spannungen in der YNi2B2C-Matrix,
was die Ursache für die stark variierenden Gitterparameter der aus unterschiedlichen Bereichen
dieses Teilstücks stammenden Kristalle darstellen könnte und möglicherweise auch die kleinsten
beobachteten Elementarzellvolumina bedingt. All diese Beobachtungen sind damit konsistent, dass
nur an diesem Teilstück die Beugungsbilder mit der charakteristischen Anordnung der zusätzlichen
Reflexe gefunden wurden.
Zur Struktur des YB2C2 sowie den orientierten Verwachsungen dieser Phase innerhalb der
YNi2B2C-Matrix können aus Sicht der Röntgenbeugung keine Angaben gemacht werden. Begründet
wird dies in Kap. 2.2.11.
2.2.10 DISKUSSION DER ERGEBNISSE: NEUTRONENBEUGUNG
Aus den Ergebnissen der Neutronenbeugung lässt sich zunächst ableiten, dass das gesamte Teilstück
„2“ „homogen“ mit den Fremdphasen Ni2B und YB2C2 „verunreinigt“ ist, da vergleichsweise
starke Reflexintensitäten für diese Phasen beobachtet werden konnten. Die Möglichkeit, mit
Neutroneneinkristalldiffraktion überhaupt verschiedene zusätzliche Phasen beobachten zu können,
ist eine Konsequenz des vergleichsweise großen bestrahlten Kristallvolumens.
Da nur eine Schicht des reziproken Raums aufgenommen wurde, gelang die Identifizierung
der zusätzlichen Phasen nur anhand der auftretenden Netzebenenabstände. Dennoch kann man
auf dieser Basis einige Schlussfolgerungen ziehen. Alle in dieser Schicht erwarteten Reflexe der
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Ni2B-Phase lassen sich beobachten, jedoch sind sie teilweise durch Reflexe der YB2C2-Phase
überlagert, so dass sie nicht direkt zugänglich sind. Weiterhin lassen sich vier verschiedene
Orientierungsbeziehungen bezüglich der YNi2B2C-Matrix und der YB2C2-Phase ermitteln. Unter
Einbeziehung der Strukturdaten aus Tab. 2.1 und 2.8 ist für die Orientierungsbeziehung Glg. (2.2) der
halbe Netzebenenabstand 1/2 · d001,YB2C2 = 3,56 Å entlang ~cYB2C2 vergleichbar mit dem Abstand
der entsprechenden parallel orientierten Netzebenen in YNi2B2C (d001,YNi2B2C = 3,527 Å). Die
relative Abweichung zwischen diesen beiden Werten ist mit 1 % gering, in anderen Richtungen treten
Unterschiede bis zu 10 % auf. Eine ähnliche Sachlage kann für die Orientierungsbeziehung Glg. (2.3)
gefunden werden. Wegen der vergleichsweise großen Unterschiede der Netzebenenabstände kann die
orientierte Verwachsung von YB2C2 bezüglich YNi2B2C die Gitterdehnung im Gegensatz zum Ni2B
nicht reduzieren. Generell ist die Gitterfehlpassung der YB2C2-Struktur in der YNi2B2C-Matrix also
größer als die des Ni2B.
Da ein zusätzlicher Reflex weder der Ni2B- noch der YB2C2-Phase zugeordnet werden konnte,
ist davon auszugehen, dass eine weitere hochsymmetrische Phase im untersuchten Kristall enthalten
ist.
2.2.11 DISKUSSION DER ERGEBNISSE: SPEKTROSKOPIE, METALLOGRAPHIE UND
KRISTALLWACHSTUM
Durch die spektroskopisch bestimmte Zusammensetzung der beobachteten Einschlüsse können die
Resultate der Beugungsexperimente verifiziert werden. Die auftretenden Alterungseffekte an der
Oberfläche der Kristalle – Oxidation der YB2C2-Einschlüsse, welche durch WDX nachgewiesen
werden konnten, sowie das Auftreten einer rauen Oberfläche – können die Ursache dafür sein,
dass diese Phase mittels Röntgenbeugung nicht nachgewiesen werden kann. Eine oberflächliche
Oxidation der YB2C2-Phase könnte in einer massiven Störung der langreichweitigen Ordnung
münden und damit zum Verschwinden scharfer Beugungsreflexe führen.
Zusätzlich durchgeführte Röntgenfluoreszenzmessungen an der ausgedehnten Oberfläche des
Teilstücks „2“ zeigten keine signifikanten Abweichungen über den Messfehler hinaus von den für
YNi2B2C erwarteten Werten.
Vergleicht man die experimentell bestimmte Massendichte von (6,087 ± 0,006) g/cm3 mit
der idealen Röntgendichte von (6,073 ± 0,003) g/cm3 (Berechnung anhand der experimentell
bestimmten Gitterparameter der Tab. 2.6 und unter Berücksichtigung der Atommasse von 11B mit
u = 11,009 g/mol), so unterscheiden sich diese innerhalb der dreifachen Standardabweichung (3σ)
nicht. In Anbetracht von Kristalldefekten und eventuellen Poren im Material ist diese Relation
eher ungewöhnlich. Gewöhnlich ist die ideale Röntgendichte etwas größer als die experimentell
ermittelten, da bei ihrer Berechnung von einer homogenen Probe und einer perfekten Struktur
ausgegangen wird. Zieht man die Röntgendichten der Ni2B-Phase von (8,065 ± 0,010) g/cm3
(berechnet aus den experimentell bestimmten Gitterparametern der Tab. 2.6) sowie der YB2C2-Phase
(4,382 ± 0,029) g/cm3 (berechnet aus den Gitterparametern der Tab. 2.8) hinzu, so gelangt man
auch hierdurch zu keiner quantitativ schlüssigen Aussage. Letztlich ist der gegenüber der Röntgen-
dichte erhöhte experimentelle Dichtewert aber mit der Beobachtung von Ni2B konsistent, welches die
höchste Dichte aller beteiligten Phasen aufweist. Unter Einbeziehung nur zweier Phasen (YNi2B2C
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und Ni2B) kann ein minimaler Fremdphasenanteil des Ni2B von 0,9(4) Masse–% angegeben werden.
Betrachtet man nur die Röntgenbeugungsmessungen, so kann für den untersuchten Kristall ein
Anteil von 0,22(5) Vol.–% (entspricht 0,29(7) Masse–%) anhand der Skalierungsfaktoren berechnet
werden. Dies ist konsistent mit dem Wert aus der Dichtebetrachtung.
Vergleicht man schließlich die experimentell bestimmten Massendichten der angrenzenden
Teilstücke „1“ mit (6,036 ± 0,004) g/cm3 und „3“ mit (6,066 ± 0,002) g/cm3, so ist festzustellen,
dass die Werte für das Teilstück „2“ am höchsten sind. Das deckt sich mit der Beobachtung einer
Überstruktur-ähnlichen Verwachsung von Ni2B in nur diesem Teilstück.
Das gleichzeitige Vorliegen von Ni-reichen (Y-verarmten) und Y-reichen (Ni-verarmten) Ein-
schlüssen lässt vermuten, dass sich diese während unterschiedlicher Stadien des Kristallwachstums
gebildet haben müssen, da sie durch unterschiedliche Kristallisationstemperaturen gekennzeichnet
sind (vgl. Abb. 2.2). Auffällig ist die ähnliche Gestalt der zylindrischen YB2C2-Einschlüsse sowie die
regelmäßige Ausrichtung – zumindest einer Teilmenge – ihrer Zylinderachsen parallel zu ~cYNi2B2C.
Zusammen mit den Orientierungsbeziehungen Glg. (2.3) und Glg. (2.4) weist dieser Umstand
auf das Wachstum der YB2C2-Einschlüsse aus der YNi2B2C-Phase hin. Dennoch erscheint eine
solche Vorzugsorientierung der YB2C2-Einschlüsse als ungeeignet (siehe Diskussion in Kap. 2.2.10).
Die Ursache für diese Ausrichtung liegt nicht in der YNi2B2C-Matrix, sondern resultiert aus den
Synthesebedingungen. Wie bereits in Kap. 2.2.2 erwähnt, erfolgt die Herstellung von YNi2B2C
über eine peritektische Reaktion zwischen YB2C2 und Ni-reicher flüssiger Phase bei Temperaturen
unterhalb von 1273 K. Die Ausscheidung von YB2C2 kann daher nur bei höheren Temperaturen
erfolgen. Eine Ursache ist die retrograde Löslichkeit3 im Hochtemperaturbereich weit oberhalb von
1273 K nahe der Kristallisationstemperatur von 1843 K. In diesem Temperaturbereich können sich
die zylindrischen Körner vorformen, um dann bei tieferen Temperaturen mit der YNi2B2C-Phase
zu verwachsen. Alternativ, aber unwahrscheinlicher, könnte diese Bildung aus der Schmelze heraus
erfolgt sein.
Die ermittelte Verwachsungsbeziehung zwischen Ni2B und YNi2B2C ist durch Aufwachsen
entlang des Basisvektors ~c beider Strukturen gekennzeichnet, wobei die sehr gute Übereinstimmung
der Gitter in der (001)-Ebene ausgenutzt wird. Dieser orientierte Einbau von Ni2B erfolgt in der
festen Phase im Temperaturbereich unterhalb von 1273 K und ist ebenfalls Folge der retrograden
Löslichkeit in diesem Bereich. Da der Kristall von einem Teilstück stammt, das durch besonders
kleine Abkühlraten während des Zonenschmelzens gekennzeichnet ist, erscheint diese Erklärung
zutreffend. Die Bildung solcher Ni2B-Körner ist nicht ungewöhnlich. Aus der Literatur ist bekannt,
dass sich während des Einkristallwachstums von Borkarbiden kohärente Ni-reiche Ausscheidungen
bilden können [230]. Eine kohärente Ausscheidung bezüglich der umgebenden Matrix ist energetisch
bevorzugt (niedrigere Keimbildungsenergie), sofern es beide Strukturen ermöglichen. Inkohärente
Ausscheidungen im Falle des Ni2B können direkt aus der Ni-angereicherten Schmelze an der
Oberfläche der YNi2B2C-Kristalle entstehen, was die Folge konstitutioneller Unterkühlung4 ist
[223, 230].
3Retrograde Löslichkeit beschreibt das Abnehmen der Löslichkeit einzelner Komponenten bei der Kristallzüchtung mit
ansteigender Temperatur. Im Phasendiagramm ist dies am speziellen Verlauf der Soliduslinie von YNi2B2C erkennbar.
4Für die Züchtung homogener einphasiger Einkristalle ist eine morphologisch stabile flüssig-fest-Phasengrenze
erforderlich. Eine Unterkühlung der Schmelze kann zu einer Destabilisierung und Deformation der Phasengrenze führen.
2.2 Das System SE-ÜM-B-C 89
Es sei darauf hingewiesen, dass alle drei für die Bildung von Ausscheidungen verantwortlichen
Prozesse durch Veränderung der Zusammensetzung des Ausgangsmaterials sowie der Synthesepara-
meter vermeidbar sind.
2.2.12 KORRELATION VON STRUKTUR UND EIGENSCHAFTEN
Die besonderen Eigenschaften der Verbindung YNi2B2C wurden bereits in Kap. 2.2 vorgestellt. Im
Folgenden sollen ausgewählte Parameter diskutiert und mit den strukturellen Feinheiten korreliert
werden.
Das Teilstück „4“ des untersuchten Kristallstabs wies ein Restwiderstandsverhältnis5 von
RRR = 11 auf. Dieser niedrige Wert weist auf das Vorhandensein vieler Gitterbaufehler hin,
da bei anderen YNi2B2C-Einkristallen, die mit dem gleichen Verfahren hergestellt wurden, Werte
von RRR = 32 . . . 48 erreicht werden konnten [231]. Das ist konsistent mit der Beobachtung
verschiedener Fremdphasen in diesem Teilstück (vgl. Kap. 2.2.9), welche die langreichweitige
Ordnung der atomaren Struktur stören. Die an ausgewählten Kristallen dieses Teilstücks durchge-
führten einkristalldiffraktometrischen Messungen weisen dennoch auf eine YNi2B2C-Phase hoher
Güte hin. Die aus der Verfeinerung resultierenden Güteparameter nahmen vergleichsweise kleine
Werte an. Damit kann der niedrige RRR-Wert mit großer Wahrscheinlichkeit auf das Vorhandensein
der Fremdphasen zurückgeführt werden. Ein ähnlicher Wert für RRR könnte daher auch für das
Teilstück „2“ erwartet werden, da dieser ebenfalls Fremdphasen aufweist.
In einer weiteren Messreihe wurde die Übergangstemperatur in den supraleitenden Zustand
Tc bestimmt. In Abb. 2.9 sind die AC-Suszeptibilitätskurven für drei Teilstücke gezeigt. Für alle
drei lässt sich deutlich der supraleitende Phasenübergang erkennen. Die Übergangstemperatur ist
für das Teilstück „2“, welches die kohärenten Verwachsungen aufweist, am größten und für das
Teilstück „4“, welches einen statistischen Einbau der Fremdphasen aufweist, am geringsten. Der
sich zwischen beiden Teilstücken befindliche Bereich „3“ weist hierbei zwei Übergänge auf – zwei
Maxima von Imχ(T ) (siehe Ausschnitt in Abb. 2.9) –, die mit den angrenzenden Teilstücken
vergleichbar sind. Mit abnehmendem Tc wird das Temperaturintervall für den Übergang in die
supraleitende Phase größer. Dies lässt auf einen abnehmenden Homogenitätsgrad für diese Proben
schließen. Die Unterschiede im Imaginärteil oberhalb von Tc sind abhängig vom elektrischen
Widerstand der Probe. Das Teilstück „2“ hat demnach im normalleitenden Zustand den geringsten
Widerstand, was der relativ höchsten Güte der Kristallstruktur entspricht. Es sei darauf hingewiesen,
dass der Tc-Wert dieses Teilstücks mit dem für einen Kristall eines anderen Zuchtversuchs (Tc =
15,1(2) K, RRR = 32 [231]), in dem einkristalldiffraktometrisch keine Fremdphasen nachgewiesen
wurden, übereinstimmt. Die am Teilstück „4“ durchgeführten DE HAAS-VAN ALPHEN-Messungen
(dHvA), weisen das Vorliegen einer deutlich ausgeprägten Fehlordnung nach. Aufgrund der hohen
Dingle-Temperatur von TD = 7,8 K [231] – üblicherweise werden für dieses System weniger
als halb so hohe Werte beobachtet – sind die dHvA-Oszillationen so stark gedämpft, dass sie
Die feste Phase kann dann in den unterkühlten Bereich hineinwachsen, was zu einer zellulären Erstarrung mit lateraler
Konzentrationsänderung bis hin zur Bildung von Fremdphasen führt.
5Aus temperaturabhängigen elektrischen Widerstandsmessungen lassen sich Rückschlüsse auf die Häufigkeit von
Gitterbaufehlern in Kristallen ziehen, da sich der Widerstand gemäß der MATTHIESENschen Regel gerade aus den
verschiedenen Anteilen der Störstellenstreuung der Elektronen zusammensetzt.
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Abb. 2.9: AC-Suszeptibilitätskurven verschiedener Teilstücke des untersuchten YNi2B2C-Kristallstabs (vgl.
Abb. 2.3). Es wurde ein Wechselfeld von 10−3 T angelegt. Die Bestimmung der angegebenen Tc-Werte
erfolgte anhand des Maximums der ersten Ableitung der Messdaten von Reχ(T ) (entspricht den Maxima
von Imχ); der systematische Fehler beträgt ∆Tc = ±0,2 K. Die unterschiedliche Stärke des Signals im
supraleitenden Bereich (Reχ, angegeben in SI-Einheiten) ist auf die für die jeweiligen Proben verschiedenen
Entmagnetisierungsfaktoren zurückzuführen. Die Unterschiede im Imaginärteil oberhalb von Tc sind abhängig
vom elektrischen Widerstand der Probe.
kaum aufgelöst werden konnten. Dennoch gelang es, einige wenige Frequenzen zu extrahieren,
die identisch mit denen anderer untersuchter YNi2B2C-Einkristalle waren. Der im Vergleich zum
Teilstück „2“ niedrigere Tc-Wert sollte demzufolge nicht, wie von MAZUMDAR et al. diskutiert,
auf das Vorhandensein von Fremdphasen allein, sondern vielmehr auf eine allgemein „gestörtere“
Struktur zurückzuführen sein. Zieht man Literaturwerte für die Sprungtemperatur hinzu – diese
liegen ebenfalls um Tc ≈ 15 K [34, 201, 202] –, so lässt dies den Schluss zu, dass die kohärenten
Verwachsungen keinen Einfluss auf die Sprungtemperatur haben. Man beachte hierbei, dass die
Neutronenuntersuchungen signifikante Reflexintensitäten der Fremdphasen offenbarten und dass
demnach in einem ausgedehnten Bereich vergleichsweise hohe Fremdphasenanteile vorliegen!
Von BELGER et al. [232] wurden anhand von polykristallinen Proben gezeigt, dass für dieses
System ein vergrößertes Elementarzellvolumen mit einer Erhöhung der Sprungtemperatur Tc
einhergeht. In Kap. 2.2.9 wurde bereits auf das vergleichsweise kleine Elementarzellvolumen von
Proben des Teilstücks „4“ hingewiesen. Damit können die Beobachtungen von BELGER et al. für
diese Probe nicht bestätigt werden. Die von YANG et al. [226] in polykristallinen YNi2B2C-Proben
mittels TEM nachgewiesenen chemischen Stapelfehler – die beobachteten orientierten Einschlüsse
können zumindest an der Grenzfläche als solche aufgefasst werden – führten ebenso wie in dem hier
beobachteten Fall nicht zu signifikanten Änderungen der supraleitenden Eigenschaften.
Fasst man die Beobachtungen zusammen, so führen kohärente Ausscheidungen nicht zu einer
signifikanten Änderung der Supraleitung. Der Volumenanteil der Fremdphaseneinschlüsse ist ver-
mutlich zu gering, um die Supraleitung komplett zu zerstören. Da z. B. in den mehrphasigen Proben
von MAZUMDAR et al. [189] Supraleitung beobachtet wurde – Tc stieg mit der Reinheit der Proben –
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ist das Auftreten von Supraleitung im vorliegenden Kristall verständlich. Im Gegensatz zu YNi2B2C
wurde in der metallischen Verbindung Ni2B sowie für YB2C2 keine Supraleitung beobachtet [233].
Die Störstellen im Gitter eines Supraleiters – wie die hier beobachteten Fremdphaseneinschlüsse –
können als Pinningzentren für die in der SHUBNIKOW-Phase auftretenden Flussschläuche fungieren,
die das kritische Feld für den normalleitenden Zustand beeinflussen. Hier könnten magnetfeldabhän-
gige Messungen zur Aufklärung beitragen.
Anstatt der Fremdphasen als dominierende Ursache für Eigenschaftsänderungen können auch
andere Defekte in Betracht gezogen werden. Beispielsweise wird in [36] und [234] vermutet,
dass Vertauschungs-Defekte (B- und C-Atome) als Grund für die Abhängigkeit von Supraleitung
und magnetischen Eigenschaften vom Herstellungsprozess angesehen werden können. Diese Art
der Unordnung, insbesondere auch die Besetzung der Ni-Lage, hat einen großen Einfluss auf
die Zustandsdichte am FERMI-Niveau und damit auf die Supraleitung. HILLIER et al. [235]
haben solche Unordnungen in YNi2B2C-Pulverproben gefunden, die sie mit dem für Neutronen
stark absorbierenden Isotop 10B anreicherten. RIETVELD-Verfeinerungen ergaben eine signifikante
Fehlbesetzung (B auf C-Lage bzw. C auf B-Lage) von ca. 8,6 %. Auch die Arbeit von DERTINGER
et al. [236] zeigt deutliche Hinweise auf die Unordnung der B- und C-Lagen im System HoNi2B2C
in Abhängigkeit von der thermischen Nachbehandlung, wobei Ho- sowie Ni-Lagen von signifikanten
Abweichungen von der Idealbesetzung nicht betroffen sind. Die in der vorliegenden Arbeit durch-
geführten Strukturuntersuchungen konnten weder Vertauschungseffekte noch Unterbesetzungen der
WYCKOFF-Lagen nachweisen.
2.3 ZUSAMMENFASSUNG UND AUSBLICK
In diesem ersten Teil der vorliegenden Arbeit wurde gezeigt, zu welch ungewöhnlichen strukturellen
Feinheiten bereits leichte Variationen der Synthesebedingungen führen können. Aus einem großen
gezüchteten Einkristallstab konnte gezielt ein Teilstück separiert werden. Die orientierte Verwach-
sung von Ausscheidungen in diesem Teilstück wird hier erstmals berichtet. Im Zentrum des Interesses
stand einerseits die Charakterisierung der strukturellen Feinheiten dieses Kristalls mit besonderem
Akzent auf röntgeneinkristalldiffraktometrischen Messungen und andererseits deren Korrelation mit
den physikalischen Eigenschaften.
Unter Verwendung rasterelektronenmikroskopischer Untersuchungen konnten zwei verschiedene
Arten von Fremdphasen-Einschlüssen beobachtet werden: Ni2B und YB2C2. Durch Röntgen- sowie
Neutroneneinkristalldiffraktometrie gelang es, die Art der Einschlüsse und des Einbaus zu klären.
Dabei stellte sich eine strukturelle Besonderheit heraus, die gleichzeitig von methodischem Interesse
war. In einem Beugungsbild traten zusätzliche reziproke Gitterpunkte auf, welche die Verletzung
der Innenzentrierungsbedingung sowie das Vorhandensein einer kommensurablen Überstruktur
nahelegten. Beides konnte durch eine anspruchsvolle Datenanalyse ausgeschlossen werden. Eine
Erklärung für das Beugungsbild gelang erst durch Annahme orientierter, mit der YNi2B2C-
Matrix kohärent verwachsener Fremdphasen-Einschlüsse mit speziellen Orientierungsbeziehungen.
Während im Falle der Ni2B-Einschlüsse die 4-zählige Drehachse parallel zu der der YNi2B2C-
Struktur ausgerichtet ist sowie die ~a–~b-Ebenen beider Strukturen um 45◦ verdreht zueinander
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auftreten, zeigten die YB2C2-Einschlüsse eine Reihe verschiedener Orientierungen. Ni2B wird so
eingebaut, dass die sich ergebende Gitterfehlpassung mit der umgebenden YNi2B2C-Matrix minimal
ist. Dagegen werden im Falle der YB2C2-Einschlüsse auch Orientierungen nachgewiesen, die aus
Sicht der Gitterfehlpassungen ungünstig sind.
Die Einschlüsse werden in unterschiedlichen Stadien des Kristallwachstums sowie in un-
terschiedlichen Prozessen gebildet. Charakteristisch für das „besondere“ Teilstück „2“ ist die
während des Zonenschmelzens verlangsamte Abkühlung im Vergleich zum Rest des Einkristallstabs.
Ursache dafür ist die retrograde Löslichkeit in diesem System und Effekte durch konstitutionelle
Unterkühlung. Dabei ist eine kohärente Orientierung der Ausscheidungen bezüglich der umgebenden
YNi2B2C-Matrix wegen der geringeren Keimbildungsenergie energetisch begünstigt.
Die Ni2B-Einschlüsse konnten durch die Röntgenmessungen gründlich analysiert werden – die
YB2C2-Phase ergab aufgrund der Umwandlung an Luft kein Beugungsbild. Die Neutronenmes-
sungen wurden vorrangig für die Analyse der YB2C2-Einschlüsse verwenden – die Reflexe der
Ni2B-Phase überlagerten sich hier vollständig mit denen der YB2C2-Phase. Aus den durchgeführten
Experimenten konnte ein Fremdphasenanteil von 0,3 . . . 0,9 Masse–% ermittelt werden.
Vergleichende Messungen an benachbarten Teilstücken des Einkristallstabs ergaben keine
derartigen Fremdphaseneinschlüsse. Ein deutlicher Unterschied zu den anderen Teilstücken konnte
zusätzlich anhand des geringsten Elementarzellvolumens sowie der größten Massendichte festgestellt
werden.
Die Übergangstemperatur in den supraleitenden Zustand Tc = 15,2(2) K wird von dieser Art
an „Defekten“ nicht nachteilig beeinflusst. Es wird vermutet, dass die beobachteten kohärenten
Ausscheidungen die Struktur der YNi2B2C-Matrix weniger stören als statistisch verteilte Fremd-
phasenanteile. Dies ist auf den kohärenten und zum Teil spannungsreduzierten Einbau und auf
den geringen Fremdphasenanteil zurückzuführen. Da für ein benachbartes Teilstück mit ebenfalls
verschiedenen Fremdphasen eine Erniedrigung von Tc sowie Verbreiterung des Übergangs in die su-
praleitende Phase beobachtet wurde, sollte gerade vor diesem Hintergrund der Fremdphaseneinfluss
weitergehend abgeklärt werden. Hierzu könnten pulverdiffraktometrische und magnetfeldabhängige
Messungen durchgeführt werden, um die Pinningeigenschaften der Fremdphaseneinschlüsse zu
quantifizieren.
Die gewonnen Ergebnisse sind nicht nur aus Sicht der strukturellen Feinheiten als Antwort auf
Stöchiometrieabweichungen der quaternären SE-ÜM-Borkarbide von Interesse, sondern insbesonde-
re für das Verständnis der Kristallzucht ausgedehnter, hoch-qualitativer Einkristalle von Bedeutung.
Im Rahmen des SFB 463 gelang es bereits nachfolgend, hoch-qualitative einphasige Einkristalle mit
optimierten physikalischen Eigenschaften zu synthetisieren.
3 MODULIERTE STRUKTUREN UND SUBTILE
STRUKTURELLE BESONDERHEITEN: DAS
SYSTEM SE-ÜM -SI
3.1 EINFÜHRUNG
Nachdem im vorhergehenden Kap. 2 vorgestellt wurde, wie empfindlich die Kristallstruktur gezüch-
teter Einkristalle von den Synthesebedingungen abhängt, wird in diesem Kapitel anhand des SE-
ÜM-Si-Systems untersucht, welche Konsequenzen sich aus der gezielten sukzessiven Reduzierung
einer Komponente – in diesem Fall Si – bzw. der Ersetzung durch eine andere – hier ein ÜM
– ergeben. Es werden dazu drei Beispiele mit Zusammensetzungen vom Typ SE Siξ , SE ÜM2Siξ
und SE ÜM0,5Si1,5 betrachtet. Einige mit dem Kapitel in Zusammenhang stehende Ergebnisse der
strukturellen Besonderheiten der untersuchten Silizide wurde u. a. auf verschiedenen Tagungen
[237, 238] vorgestellt.
Die Reaktion der Kristallstruktur auf den Mangel einer bestimmten Atomspezies hängt von der
„Flexibilität“, vom sogenannten Homogenitätsbereich, des betreffenden Systems ab. Manche Ver-
bindungen weisen einen sehr kleinen Homogenitätsbereich auf, wie z. B. die YMn2O5-Phase (siehe
Kap. 4), wohingegen die intermetallischen Verbindungen im Allgemeinen durch ein ausgedehntes
Homogenitätsgebiet gekennzeichnet sind [239]. Innerhalb dieses Homogenitätsgebiets liegt die glei-
che Kristallstruktur mit derselben Raumgruppensymmetrie vor, obwohl sich die Zusammensetzung
ändert. Verlässt man es durch gezielte Wahl der Zusammensetzung, so reagiert das System entweder
durch Ausscheidung anderer Phasen oder durch eine Änderung der atomaren Ordnung bzw. durch
den Einbau von Defekten (Stapelfehler, Verzwillingung etc.). Wie groß dieser Bereich sein kann,
ist in den meisten Fällen immer noch nicht verstanden, was grundsätzliche Probleme in der Chemie
intermetallischer Verbindungen widerspiegelt. Das betrifft insbesondere das komplexe und zum Teil
unvollständige Bild der chemischen Bindung. Daher sind Informationen zu Struktur, Stabilität und
physikalischen Eigenschaften intermetallischer Verbindungen von besonderem Interesse, um auf
dieser Grundlage ein besseres Verständnis zu entwickeln.
Als erstes Beispiel für die interessanten Phänomene der SE-ÜM-Silizide wird das vergleichs-
weise überschaubare Modellsystem Ce-Si betrachtet. Hier soll untersucht werden, wie sich die
Struktur gegenüber einer Variation des Si-Anteils, insbesondere eines Si-Mangels verhält. Wie
im vorhergehenden Teil der Arbeit beschrieben, können bereits bei der Züchtung Fremdphasen
ausgeschieden und in den Kristall eingebaut werden. Das gleiche Phänomen wird in diesem System
auch beobachtet. Durch eine thermische Nachbehandlung können die auftretenden Fremdphasen
jedoch aufgelöst, also einphasige Einkristalle hergestellt werden. Die Struktur dieser Einkristalle
ändert sich oberhalb eines bestimmten Si-Gehalts, wobei die Änderung nicht schlagartig erfolgt,
sondern durch einen Zwischenzustand einer inkommensurabel modulierten Phase gekennzeichnet ist.
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Die Definition modulierter Strukturen ist bereits in Kap. 1.3.2 gegeben worden. Wie diese identifiziert
werden bzw. wodurch sie charakterisiert sind, wird anhand des vergleichsweise einfachen Ce-Si-
Systems in Kap. 3.2 vorgestellt. Warum dieser – oft als „besonderer“ Zustand der Materie titulierte –
Zustand auftritt und ob er tatsächlich ein besonderes Phänomen ist, wird in Kap. 3.2.6 diskutiert.
Inwiefern mit diesem thermodynamisch stabilen Zustand der Struktur veränderte physikalische
Eigenschaften (z. B. zusätzliche magnetische Phasen) einhergehen, behandelt der letzte Abschnitt
Kap. 3.2.7. Die in diesem ersten Abschnitt für das Ce-Si-System präsentierten Ergebnisse basieren
im Wesentlichen auf den in [238, 240] vorgestellten Untersuchungen und bauen auf Ergebnissen aus
[145] auf.
Im zweiten Abschnitt wird vorgestellt, wie sich das Ce-Si-System verhält, wenn eine wei-
tere Atomspezies – hier das Übergangsmetall Cu – mit größerem Atomradius (als Si) bei der
Synthese hinzugefügt wird. Einerseits kann dadurch der Si-Gehalt für das Gesamtsystem weiter
gesenkt, andererseits der SE-SE-Abstand vergrößert werden. Als Konsequenz bildet sich ein anderer
Strukturtyp aus. Im Speziellen soll der Einfluss kleiner Variationen des Si-Gehalts sowohl auf
die Struktur als auch auf die physikalischen Eigenschaften untersucht werden. Während letztere
drastische Unterschiede aufweisen (Kap. 3.3.2), lassen sich strukturell nur subtile Abweichungen
finden (Kap. 3.3). Die präsentierten Ergebnisse dieses Abschnitts nehmen Bezug auf [146], zwei
Berichten [241, 242] sowie auf verschiedene Konferenzbeiträge [243, 244].
Ziel des dritten Abschnitts ist die Untersuchung des Verhaltens des SE-ÜM-Si-Systems bei
Zugabe eines ÜM unter der Randbedingung, dass der Si-Gehalt genau bei 50 At.-% verbleibt und
eine der thermodynamisch stabilen binären Verbindung SE Si2 ähnliche Zusammensetzung von
1:2 (für SE : (Si + ÜM)) entsteht. Hier wird die Ausbildung einer kommensurablen Überstruktur
gefunden, die am Beispiel des Ho2PdSi3 genauer erläutert werden soll. Die in diesem letzten Ab-
schnitt berichteten Ergebnisse setzen sich aus den Resultaten der vom Autor der vorliegenden Arbeit
betreuten Diplomarbeit von J. DSHEMUCHADSE [147] sowie verschiedenen Konferenzenbeiträgen
[147, 245–248] zusammen.
Zunächst sollen im folgenden Kapitel das SE-Si-System motiviert und die untersuchten Verbin-
dungen vorgestellt werden.
3.2 INKOMMENSURABEL MODULIERTE STRUKTUR FÜR CESI1,82:
GRUNDZUSTAND DES CE-SI-SYSTEMS?
3.2.1 BINÄRE SILIZIDE UND CESI2
Wichtige Eigenschaften der SE-Silizide, die das wissenschaftliche Interesse seit einigen Jahrzehnten
auf sich ziehen, sind bereits in der Einleitung dieser Arbeit vorgestellt worden. Die aus Sicht der
Kristallographie interessante strukturelle Vielfalt sowie aus Sicht der Festkörperphysik interessanten
Eigenschaften werden in den folgenden Kapiteln erläutert.
Der erste Eintrag zur Struktur einer SE – von diesen lassen sich die Strukturen der SE-
Silizide ableiten – in der ICSD [44] betrifft gerade die Struktur des Ce. Diese wurde 1921 von
HULL [249] bestimmt und ordnet Ce in die hexagonale Raumgruppe P63/mmc (194) ein. Erst
ca. 30 Jahre später, in den 50er Jahren, gab es eine Welle weiterer Publikationen, die sich mit den
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Strukturen der SE beschäftigten (siehe z. B. SPEDDING et al. [250]). In dieser Zeit begann die
Erforschung insbesondere der physikalischen Eigenschaften der SE und SE-Verbindungen. Heute
sind 179 Einträge zur Struktur der SE allein in der ICSD gelistet.
Im Rahmen der Erforschung der Actinoide innerhalb des „Manhattan-Project“ in den 40er
Jahren wurden u. a. die Uran-Verbindungen ausführlich untersucht. Erste Strukturbestimmungen der
binären Verbindungen wurden von ZACHARIASEN [251] unternommen. Mit sechs intermetallischen
Phasen ist das U-Si-Phasendiagramm eines der komplexesten unter den binären U-Verbindungen
[21]. In der Mitte des zwanzigsten Jahrhunderts stellten dann u. a. die ternären Verbindungen
der Zusammensetzung U2ÜMSi3 ein zentrales Forschungsobjekt aufgrund der aufkommenden
Verbreitung U-haltiger Verbindungen im Militär- und Energiesektor dar. Hierbei werden Strukturen
ausgebildet, die insbesondere im System SE2PdSi3 (siehe Kap. 3.4) als Prototypen gelten. Deshalb
kann das U-ÜM-Si-System als Grundlage vieler ternärer SE-Verbindungen herangezogen werden.
Für die binären SE-Si-Verbindungen lassen sich in der ICSD 223 Einträge finden, wobei
die frühesten Untersuchungen aus dem Jahr 1949 stammen [251]. Betrachtet man die binären
Verbindungen, so lassen sich einerseits keine mit mehr als 75 At.-% SE (SE3X mit X als einem
beliebigen Element) finden, andererseits auch keine mit weniger als 25 At.-% SE (SE X3). Die
am häufigsten vorkommenden Zusammensetzungen sind SE5X3, SE X, SE X2 und SEX3 [30].
Somit weisen auch die SE-Silizide allgemein eine Zusammensetzung SESiξ mit 1/4 < ξ < 3 auf.
Betrachtet man als weitere Untermenge die SE-Disilizide (SESi2) so lassen sich diese in drei
Strukturtypen einteilen. Das sind neben dem hexagonalen AlB2- [252], der tetragonale α-ThSi2-
[253] und der orthorhombische α-GdSi2-Strukturtyp [254]. Letzterer kann als verzerrte Variante
des α-ThSi2-Strukturtyps angesehen werden, bei dem die Si-Lage aufgespaltet ist. Die leichten SE,
zu denen auch das Ce gehört, favorisieren den α-ThSi2-Strukturtyp, bei niedrigen Temperaturen
dagegen wird bevorzugt die verzerrte Variante, der α-GdSi2-Strukturtyp, ausgebildet. Die schweren
SE und Y kristallisieren vorzugsweise im hexagonalen AlB2-Strukturtyp. Allen Strukturtypen
gemein ist eine charakteristische Baueinheit: das trigonale SE-Atom-Prisma, in dessen Zentrum sich
ein Si-Atom befindet. In Abb. 3.1 sind sowohl der α-ThSi2- als auch der AlB2-Strukturtyp gezeigt,
wobei sich die SE-Atome (nicht eingezeichnet) an den Ecken der charakteristischen SE-Si-Prismen
befinden. Die Strukturtypen unterscheiden sich nun hinsichtlich der Anordnung dieser Prismen
– diese können außerdem leicht verschiedene Abmessungen aufweisen – und der Si-Substruktur.
Im Falle des AlB2-Strukturtyps treten graphitähnliche Si-Schichten auf, wohingegen im α-ThSi2-
Strukturtyp die Si-Atome ein dreidimensionales Netzwerk ausbilden.
Einen wesentlichen Einfluss auf die Ausbildung des entsprechenden Strukturtyps haben neben
der konkreten Zusammensetzung insbesondere die Atomradien der beteiligten Elemente. Ermittelt
man aus den interatomaren Abständen die entsprechenden Atomradien, so lässt sich beobachten,
dass z. B. der AlB2-Strukturtyp nur dann ausgebildet wird, wenn rSi/rSE > 0,5791 gilt. Andernfalls
wird der α-ThSi2-Strukturtyp gebildet. Überschreiten die SE-Atome also eine bestimmte Größe,
haben diese keinen Platz mehr, um in das graphitähnliche Si-Netz eingebaut zu werden, und es bildet
sich eine neue Anordnung der Prismen aus (vgl. Abb. 3.1). Die Verbindungen mit SE = Y, Gd, Tb,
Dy, Ho stellen aufgrund ihrer Atomradien eine Zwischengruppe dar. Hier ist ein Dimorphismus zu
1Hierbei stellt Dy eine Ausnahme dar.
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(a) (b)
Abb. 3.1: Schematische Darstellung des tetragonalen α-ThSi2- (a) und des hexagonalen AlB2-Strukturtyps
(b). Den Strukturtypen gemein ist ein aus den SE-Atomen (nicht gezeigt) bestehendes trigonales Prisma
(orange umrandet) mit einem Si-Atom (gelb) im Zentrum. Dieses Strukturmotiv wird unterschiedlich
angeordnet, so dass ein zwei- (b) oder dreidimensionales (a) Siliziumnetzwerk entsteht.
beobachten: Bei niedrigen Züchtungstemperaturen kristallisieren sie im hexagonalen Gitter, während
bei höheren Temperaturen immer das orthorhombische bevorzugt wird. Wird bei der Synthese
allerdings ein Si-Mangel erzeugt und somit Leerstellen in die Struktur eingebaut, dann kristallisieren
auch diese in einem hexagonalen Gitter [255].
Der Phasenübergang vom α-ThSi2- zum α-GdSi2-Strukturtyp, also die orthorhombische Verzer-
rung des tetragonalen Typs, lässt sich durch eine Temperaturerniedrigung bei der Kristallsynthese,
den Si-Gehalt oder den Atomradius der SE-Atome einstellen. Wie sich die Kristallstruktur im Detail
am Phasenübergang einstellt und welche physikalischen Eigenschaften dominieren, soll u. a. anhand
des Ce-Si-Systems untersucht werden.
3.2.2 EIGENSCHAFTEN
Die intermetallische Verbindung CeSiξ und insbesondere das am intensivsten untersuchte CeSi2
zeigen eine starke Korrelation der physikalischen Eigenschaften mit dem Si-Gehalt ξ (siehe
beispielsweise [140, 256–266]). Drei verschiedene Grundzustände können gezielt durch Variati-
on des Si-Gehalts eingestellt werden: Ein antiferromagnetischer, ein ferromagnetischer und ein
paramagnetischer Grundzustand sind möglich. Nimmt der Si-Gehalt ab, so kann im Bereich von
1,86 > ξ > 1,80 ein Übergang von einem magnetisch nicht geordneten Zustand zu einer
ferromagnetischen Ordnung beobachtet werden. Aus Transportmessungen (spezifische Wärmekapa-
zität und spezifischer Widerstand) konnte geschlussfolgert werden, dass oberhalb dieses Bereichs
bei 1,80 < ξ ≤ 2 FERMI-Flüssigkeitsverhalten (Schwere-Fermionen-Verhalten) vorliegt. Das
magnetische 4f -Moment des Ce-Atoms wird hier durch den KONDO-Effekt (TK ≈ 2...45 K)
abgeschirmt, und es kann keine magnetische Ordnung bis hin zu Temperaturen von T < 0,1 K
beobachtet werden. Unterhalb dieses Bereichs, bei 1,6 ≤ ξ < 1,86, dominiert die RKKY-
Wechselwirkung, die zur Ausbildung einer langreichweitigen ferromagnetischen Ordnung bei
Temperaturen von Tm ≈ 12 K führt. Die durchgeführten Transportmessungen an Proben dieser
Zusammensetzung lassen sich mit dem KONDO-Gitter-Modell interpretieren, so dass die Verbindung
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(a) (b)
Abb. 3.2: Physikalische Eigenschaften und Kristallstruktur im System Ce-Si. (a) Verlauf der KONDO-
Temperatur TK (•) sowie der magnetischen Ordnungstemperatur Tm (◦) als Funktion des Si-Gehalts ξ in
CeSiξ . Eingefügt ist ein Diagramm, das das Verhalten des elektrischen Widerstands bei Raumtemperatur zeigt
(Abbildung nach LEE et al. [263]). (b) Phasenumwandlung von orthorhombischem zu tetragonalem CeSiξ
bei ξ = 1,80 (Werte von [263]). Untersuchungen neueren Datums von SOUPTEL et al. [140] können die
orthorhombische Phase bis ξ = 1,85 nachweisen.
CeSiξ als ein dichtes ferromagnetisches KONDO-Gitter charakterisiert werden kann. Aus Sicht
der magnetischen Eigenschaften ist CeSiξ folglich ein interessanter Kandidat für das Studium des
Einflusses einer nicht-magnetischen Atomspezies (Si) auf das magnetische Verhalten. In Abb. 3.2
sind die charakteristischen Temperaturen für das Auftreten der magnetischen Ordnung Tm sowie des
KONDO-Effekts TK dargestellt. Der kritische Zusammensetzungsbereich ist farblich hervorgehoben.
Dort ändern sich eine Reihe physikalischer Eigenschaften wie beispielsweise der im Ausschnitt
gezeigte spezifische Widerstand bei Raumtemperatur ρ(300 K).
3.2.3 STRUKTUR
In Abhängigkeit vom Si-Gehalt ξ variieren nicht nur die physikalischen Eigenschaften, sondern
gleichzeitig auch die Kristallstruktur (siehe Abb. 3.2). Hierfür finden sich in der Literatur allerdings
widersprüchliche Aussagen, die einen Polymorphismus nahelegen. Für eine Zusammensetzung
von ξ ≥ 1,80 finden beispielsweise LEE et al. [263], dass CeSiξ im tetragonalen α-ThSi2-
Strukturtyp (Raumgruppe I41/amd (141)) kristallisiert. Erstmals wurde diese Struktur des CeSi2
1949 von ZACHARIASEN [251] erwähnt, der sie anhand von röntgenpulverdiffraktometrischen
Messungen bestimmte. Der Gehalt an Si-Leerstellen hat hier einen wesentlichen Einfluss auf das
Gitter: Mit steigender Si-Konzentration vergrößern sich die Gitterparameter a und c und damit
das Elementarzellvolumen [263, 267]. Nach LEE et al. [263] verzerrt sich das Gitter für ξ <
1,80 orthorhombisch und der α-GdSi2-Strukturtyp (Raumgruppe Imma (74)) wird eingenommen
[263, 267, 268]. Dagegen fanden SOUPTEL et al. [140] die orthorhombische Struktur für hoch-
qualitative Einkristalle bis zu ξ = 1,85 ± 0,01.
Die besetzten WYCKOFF-Lagen der beiden CeSiξ-Strukturen sind in Tab. 3.1 angegeben. Die
Symmetrieerniedrigung von tetragonalem zu orthorhombischem CeSiξ wird beschrieben durch einen
translationengleichen Übergang vom Index 2 [269], bei dem das Translationsgitter beibehalten,
jedoch die Symmetrie abgebaut wird, so dass man in eine niedrigere Kristallklasse gelangt. Hierbei
erniedrigt sich die Lage-Symmetrie des Ce-Atoms von 4¯m2 nach mm2, und die durch die Si-Atome
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Tab. 3.1: WYCKOFF-Lagen, Lage-Symmetrie und Atomkoordinaten für CeSiξ mit α-ThSi2- (Raumgruppe:
I41/amd (141)) bzw. α-GdSi2-Strukturtyp (Raumgruppe: Imma (74)).
Atom WYCKOFF-Lage Lage-Symmetrie x/a y/b z/c
α-ThSi2-Strukturtyp
Ce 4a 4¯m2 0 3/4 1/8
Si 8e 2mm. 0 1/4 zSi
α-GdSi2-Strukturtyp
Ce 4e mm2 0 1/4 zCe
Si1 4e mm2 0 1/4 zSi1
Si2 4e mm2 0 1/4 zSi2
besetzte WYCKOFF-Lage 8e spaltet auf, so dass zwei nicht-symmetrieäquivalente Si-Lagen auftreten.
Für alle drei Lagen existieren folglich zu verfeinernde z-Koordinaten.
Die bisherigen Strukturuntersuchungen erfolgten zumeist an polykristallinen Proben. Hierbei
können zwar die Gitterparameter sehr genau ermittelt werden, die Bestimmung der exakten Kristall-
struktur ist aufgrund der Vielzahl verfeinerbarer Parameter jedoch nur schwer möglich. Oft können
zusätzlich auftretende Reflexe innerhalb der Pulverdiffraktogramme aufgrund ihrer vergleichsweise
niedrigen Intensitäten nicht eindeutig erkannt werden. Ferner gibt es widersprüchliche Aussagen zur
ξ-abhängigen Struktur des CeSiξ. Daher war es ein besonderes Anliegen, nochmals die Struktur von
hoch-qualitativen Einkristallen zu untersuchen, die eine Zusammensetzung im interessanten Bereich
(vgl. Abb. 3.2) aufweisen. Die Besonderheiten des Phasendiagramms sowie der Kristallzucht der
untersuchten Proben sind Gegenstand des nächsten Kapitels.
3.2.4 PHASENDIAGRAMM UND KRISTALLZUCHT
Um den strukturellen Phasenübergang an hoch-qualitativen Proben genauer zu studieren, wurde eine
Serie von Einkristallen mit Si-Gehalten im interessanten Zusammensetzungsbereich synthetisiert
[140]. Bevor die Synthesedetails erläutert werden, soll vorab das Phasendiagramm dieses Systems
betrachtet werden, anhand dessen ein erster Eindruck für das Verhalten bei Abweichungen von der
idealen Zusammensetzung – insbesondere bei der Kristallsynthese – gewonnen werden kann.
Die Phasendiagramme binärer SE-Si-Verbindungen sind in den meisten Fällen fast vollständig
erforscht [270]. Erste ausführliche Studien zum Ce-Si-Phasendiagramm erfolgten bereits 1966 von
BENESOVSKY et al. [271]. Untersuchungen neueren Datums zeigten, dass die Zusammensetzung
CeSi2−δ (δ > 0,4) keinen Polymorphismus aufweist, sondern aus zwei Phasen unterschiedlicher
Zusammensetzung (CeSi2−a1 und CeSi2−a2 ) und Struktur besteht [272]. In der vorliegenden Arbeit
wird in Kap. 3.2 eine weitere neue Phase vorgestellt. Im Zuge dieser Untersuchungen wurden auch
die Schmelztemperaturen der verschiedenen Phasen sowie die Existenzbereiche korrigiert (siehe
Abb. 3.3).
In Abb. 3.3 ist das binäre Phasendiagramm des Ce-Si-Systems gezeigt, basierend auf Daten
von BULANOVA et al. [272] (a) sowie von SOUPTEL et al. [140] (b). Die Homogenitätsgebiete
im Ce-Si-System sind teils sehr klein. Man spricht deshalb auch von linienhaften Phasen, was
hier die Phasen Ce5Si3 (I4/mcm (140)), Ce3Si2 (P4/mbm (127)), Ce5Si4 (P41212 (92)) und
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orthorhombisch
( -GdSi -Typ)a 2
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CeSi2-a1
CeSi2-a2
(a) (b)
1200°C
1575°C
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Abb. 3.3: Binäres Phasendiagramm des Ce-Si-Systems. Die Darstellung erfolgte nach [272] (a) bzw. mit
korrigierten Umwandlungstemperaturen und Zusammensetzungen (CeSiξ) nach [140] (b). Die Abbildung
(a) illustriert, dass meist nur sehr kleine Homogenitätsgebiete auftreten. In (b) ist der Phasenübergang von
orthorhombischer zu tetragonaler Phase vergrößert dargestellt, wobei der Übergang in der Literatur nicht
eindeutig charakterisiert ist.
CeSi (Pbnm (62)), mit Zusammensetzungen CeSiξ von ξ = 0,60; 0,67; 0,8 und 1 betrifft. Mit
steigendem Si-Gehalt nimmt die Symmetrie der Strukturen ab, bis bei einer Zusammensetzung
ξ = 2 − δ die Symmetrie wieder ansteigt und die Atome in einer höhersymmetrischen Anordnung
mit der Raumgruppensymmetrie Imma (74) (CeSi2−a1 ) bzw. I41/amd (141) (CeSi2−a2 ) konden-
sieren. Der Homogenitätsbereich der beiden CeSi2−δ-Phasen ist vergleichsweise groß und beträgt
53,0 . . . 62,6 At.-% Si (CeSi2−a1) bzw. 64,1 . . . 90,0 At.-% Si (CeSi2−a2 ). Der Phasenübergang
selbst liegt nach BULANOVA et al. in einem schmalen Gebiet zwischen 62,6 At.-% und 64,1 At.-%
Si (ξ = 1,67 . . . 1,79). Während CeSi und CeSi2−a1 kongruent schmelzen, können die anderen
Phasen (Ce5Si3, Ce3Si2, Ce5Si4, CeSi2−a2) nur in einer peritektischen Reaktion erhalten werden.
Von BULANOVA et al. wird ein kontinuierlicher Phasenübergang jedoch ausgeschlossen, da röntgen-
diffraktometrische Messungen ein sprunghaftes Verhalten der Gitterparameter am Phasenübergang
zeigen.
Von SOUPTEL et al. [140] wird dagegen berichtet, dass im Bereich von ξ = 1,79 . . . 1,85
(64,1 . . . 64,9 At.-% Si) sämtliche Einkristalle eine orthorhombische Struktur (Raumgruppensym-
metrie Imma) aufweisen. Im Gegensatz zu BULANOVA et al. – diese untersuchten im Lichtbogen
geschmolzene Proben – wurde das Zonenschmelzverfahren (siehe Kap. 1.5.1) für die Synthese
der Proben angewendet. Details dazu finden sich in [139, 140]. Während der Zucht entstanden
Einschlüsse reinen Siliziums (für ξ > 1,82) und der Phase CeSi (für ξ < 1,80), die durch eine
Glühbehandlung bei 800 . . . 1000 ◦C für 24 . . . 100 h vollständig aufgelöst werden konnten. Hoch-
qualitative Einkristalle (rissfrei und einphasig) wurden für ξ = 1,81...1,82 (64,41 . . . 64,54 At.-%
Si) erhalten, da dies der kongruent schmelzenden Zusammensetzung entspricht. Ausgewählte Ein-
kristalle wurden röntgeneinkristalldiffraktometrisch untersucht, was im nächsten Kapitel vorgestellt
werden soll.
Es sei abschließend bemerkt, dass trotz intensiver Forschung das Ce-Si Phasendiagramm noch
immer nicht vollständig bekannt ist und wie beschrieben zum Teil noch immer widersprüchliche
Aussagen existieren. Das ist der schwierigen Handhabung der hohen Schmelztemperaturen einerseits
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Abb. 3.4: Schematischer ~a∗-~b∗-Schnitt durch den reziproken Raum. Anhand dieser für das Beugungsbild
charakteristischen reziproken Gittermasche lässt sich der für die inkommensurable Beschreibung der
Satellitenreflexe (orangefarbene Kreise) notwendige ~q-Vektor ablesen.
und der extremen Reaktivität der Ce-Si-Schmelze andererseits geschuldet. Dadurch sind auch
Einflüsse durch Sauerstoffverunreinigungen nicht auszuschließen.
3.2.5 RÖNTGENUNTERSUCHUNGEN
Verschiedene Einkristalle unterschiedlicher Zusammensetzung wurden am Einkristalldiffraktometer
IPDS-1 (vgl. Kap. 1.5.2) untersucht. Experimentelle Details finden sich in Tab. B.1 in Anh. B.
ERGEBNISSE. Im Falle der präparierten Einkristalle der Zusammensetzung CeSiξ mit ξ = 1,90
(Einwaage) konnte eine Zusammensetzung von ξ = 1,90 bestimmt sowie eine tetragonale Struktur
nachgewiesen werden, konsistent mit den in der Literatur gemachten Angaben (z. B. [263]).
Hierbei zeigten sich auch Reflexe einer zusätzlichen Phase, die der Verbindung Ce4,67(SiO4)3 [273]
zugeordnet werden können. Pulverdiffraktometrische Messungen an zerkleinerten Einkristallen
wiesen ab einer Zusammensetzung von ξ = 1,90 (Einwaage) eine orthorhombische Struktur auf
[140], wobei die Zusammensetzung von den Autoren auf ξ = 1,85 abgeschätzt wurde. Für mehrere
untersuchte Einkristalle, mit einer Zusammensetzung von ξ = 1,82 (Einwaage), konnten zusätzliche
Reflexe im Einkristallbeugungsbild beobachtet werden. Diese Besonderheit wird im Folgenden
genauer analysiert. Dafür werden beispielhaft die Daten eines Kristalls genutzt, der im Vergleich
die ausgeprägtesten Überstrukturreflexe aufwies.
BEUGUNGSBILD. Zunächst soll das Beugungsbild genauer analysiert werden. In diesem zeigte
sich, dass neben den Reflexen der Basisstruktur zusätzliche Satellitenreflexe zu beobachten waren.
In Abb. 3.4 ist ein ~a∗-~b∗-Schnitt des reziproken Raums gezeigt. Aus diesem kann die Anordnung
der Satellitenreflexe (orangefarbene Kreise) entnommen werden und die Bestimmung des ~q-Vektors
erfolgen. Die Hauptreflexe (blaue Kreise) lassen sich gemäß eines orthorhombischen Gitters mit den
Gitterparametern a = 4,1802(5) Å, b = 4,1859(4) Å und c = 13,8501(14) Å indizieren – man
beachte den signifikanten Unterschied von 11σ zwischen a und b. Ferner sind die Auslöschungen
konform mit der Raumgruppe Imma (74). Zieht man die Satellitenreflexe hinzu, so reduziert sich
die LAUE-Symmetrie von orthorhombischer (mmm) zu monokliner (2/m) Symmetrie, wobei die
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Reflexionsbedingung für die Innenzentrierung erhalten bleibt. Durch einen t2- Symmetrieabstieg
erhält man genau eine Untergruppe, I2/b (15), die als ausgezeichnete Richtung den Basisvektor
~c aufweist, so dass die Aufstellung der Elementarzelle gleich bleibt. Der beobachtete ~q-Vektor
beträgt ~q = 0,410(1) ·~a∗ + 0,610(1) ·~b∗, wobei die Koeffizienten auf eine inkommensurabel
modulierte Struktur hinweisen und eine Lösung dieser Struktur somit nur in der höherdimensionalen
Beschreibungsweise möglich ist (vgl. Kap. 1.3.2). Da ein ~q-Vektor ausreicht, um das Beugungsbild
dieses Kristalls vollständig zu beschreiben, lässt sich die mit diesen Vektorkomponenten konforme
(3 + 1)D-Superraumgruppe I2/b(αβ0)00 (γ = 90◦) finden.
GEMITTELTE STRUKTUR. Die Daten wurden durch Verfeinerung einer orthorhombischen (Imma)
bzw. einer tetragonalen Struktur (I41/amd) angepasst. Sowohl der Rint-Wert als auch der R1-Wert
wiesen für den tetragonalen Fall eindeutig – mehr als 30% – höhere Werte auf, so dass auch die
Reflexintensitäten konsistent mit einer orthorhombischen Struktur sind. Die Verfeinerung für den
orthorhombischen (und tetragonalen) Fall führte auf stark anisotrope Verschiebungsparameter der
Si1-Lage mit deutlichem Unterschied zur Si2-Lage. Dies kann als ein erster Hinweis auf eine
displazive Modulation, die nur diese Lage betrifft, gewertet werden [109]. Eine Verfeinerung der
Besetzungsparameter beider Si-Lagen lieferte ausschließlich für die Si1-Lage einen erniedrigten
Wert, während derjenige für die Si2-Lage im Rahmen der einfachen Standardabweichung gleich
blieb. Auf diesem Wege wurde ein Si-Gehalt von x = 1,85(1) für den Kristall bestimmt. Das ist
bemerkenswert, da die Struktur bei einem um nur ∆ξ ≈ 0,01 erhöhten Si-Gehalt in die tetragonale
Modifikation übergeht, in der dann beide Si-Lagen symmetrieäquivalent sind! Warum nur eine Lage
von einer Unterbesetzung betroffen ist, ist vor diesem Hintergrund nicht nachvollziehbar.
Vergleicht man die Gitterparameter dieses Kristalls (siehe Tab. B.2 in Anh. B) mit den in
[140] publizierten Diagrammen, so kann eine Zusammensetzung von x = 1,84 ± 0,01 für
diesen Kristall, in Übereinstimmung mit dem durch Strukturverfeinerung bestimmten Wert und
den in [263] publizierten Gitterparametern für die Zusammensetzung ξ = 1,85 abgeleitet werden.
Die Zusammensetzung weicht für das gesamte einkristalline Teilstück, von dem der untersuchte
Einkristall separiert wurde, allerdings innerhalb von 3σ von der durch SOUPTEL et al. [140] anhand
einer speziellen Kalibrierungskurve bestimmten Wert von ξ ≈ 1,81±0,01 ab, was auf die von diesen
Autoren berichteten Segregationseffekte hindeutet.
Damit fällt die Zusammensetzung des gewählten Kristalls genau in den aus Sicht der physika-
lischen Eigenschaften interessanten Bereich, der durch etwa gleiche Energieskalen für RKKY- und
KONDO-Wechselwirkung Tm ≈ TK (vgl. Abb. 3.2(a)) gekennzeichnet ist, gleichzeitig aber auch in
der Nähe des strukturellen Phasenübergangs liegt (vgl. Abb. 3.2(b)).
MODULIERTE STRUKTUR. Zunächst konnte die Superraumgruppe I2/b(αβ0)00 durch Anwen-
dung der Ladungsumkehrmethode (vgl. Kap. 1.4.1) bestätigt werden. Als Startmodell für die
Verfeinerung wurden die Parameter der verfeinerten gemittelten Struktur verwendet. Aus den mittels
der MEM (vgl. Kap. 1.4.1) rekonstruierten (3 + 1)D-ED konnten dann die Modulationsfunktionen
bestimmt werden. Die angewandte Vorgehensweise ist in Kap. 1.5.2 beschrieben. Für die Anpassung
der inkommensurabel modulierten Struktur dieses Kristalls wurden schließlich zwei Besetzungsmo-
dulationswellen für die Si1-Lage sowie zwei displazive und zwei harmonische Modulationswellen
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Abb. 3.5: xi-x4-Schnitte der verfeinerten (3 + 1)D-ED der Si1-Lage (a, c, e) sowie der Si2-Lage (b, d, f).
Die eingezeichneten Konturlinien repräsentieren eine konstante ED in Schritten von 5 e/Å3. Jeweils farblich
hervorgehoben ist eine Linie, welche die Position der Si-Lage angibt. Die Berechnung der ED-Karten erfolgte
durch FOURIER-Synthese, ist aber mit den durch MEM berechneten vergleichbar.
für die Verschiebungsparameter für jedes Atom eingeführt und verfeinert. Eine Auflistung der
wichtigsten kristallographischen Daten, Verfeinerungsdetails und -ergebnisse enthält Tab. B.2 in
Anh. B. Vergleicht man die verfeinerten Atompositionen mit den von KOHGI et al. [267] publizierten
Werten für die orthorhombische Pulverprobe (ξ = 1,68), so sind diese im Rahmen von 3σ
vergleichbar, wohingegen sich die Gitterparameter erwartungsgemäß signifikant unterscheiden.
In Abb. 3.5 sind verschiedene Schnitte durch die ED der beiden Si-Atome gezeigt. Es lassen sich
lediglich für die Si1-Lage (Abb. 3.5(a, c, e)) ausgeprägte Modulationen der ED beobachten. Obwohl
Crenel-Funktionen (vgl. Kap. 1.3.2) besser für die Anpassung der ED geeignet scheinen, ergab die
Verwendung eines solchen Modells jedoch eine signifikante Verschlechterung der Verfeinerungsqua-
lität.
Die Abweichungen der Atompositionen von ihren Werten für die gemittelte Struktur sind in
Abb. 3.6 als Funktion der Koordinate t angegeben. Auch hier sind die größten Modulationen für das
Si1-Atom (Abb. 3.6(b)), insbesondere dessen y-Koordinate, zu erkennen während die Koordinaten
des Ce-Atoms (Abb. 3.6(a)) nur vergleichsweise schwach moduliert sind.
Vergleicht man schließlich die Modulationen der anisotrop gewählten Verschiebungsparameter
(nicht gezeigt), so zeigt sich auch hier der größte Einfluss bei der Si1-Lage. Für die anderen
beiden Lagen sind die Auswirkungen vergleichsweise gering, passen sich aber dem für die Si1-Lage
beobachteten Trend an. Im nächsten Abschnitt werden die vorgestellten Ergebnisse diskutiert und
zusammengefasst.
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Abb. 3.6: Modulationen der Strukturparameter des CeSiξ . Dargestellt sind die Modulationen der x, y und
z-Koordinaten der Ce-Lage (a), Si1-Lage (b) und Si-2-Lage (c) als Funktion der Koordinate t des (3 + 1)D-
Superraums. Es ist jeweils die Abweichung von der Position der gemittelten Struktur gezeigt.
3.2.6 DISKUSSION DER ERGEBNISSE
Die Verfeinerung der modulierten Struktur des untersuchten Einkristalls zeigt, dass die Si1-Lage,
erstens, durch eine exklusive Unterbesetzung und, zweitens, durch die größten Modulationsampli-
tuden gekennzeichnet ist. Zwar weisen auch die anderen beiden Atomlagen eine Modulation der
Strukturparameter auf, jedoch mit vergleichsweise kleinen Amplituden – die im Vergleich schweren
Ce-Atome sitzen nahezu fest auf ihren Lagen (siehe Abb. 3.6(a) und Abb. 3.9(d)) –, was eine Folge
der veränderten Verhältnissen innerhalb der Struktur darstellt.
WORIN UNTERSCHIEDEN SICH DIE BEIDEN SI-LAGEN VONEINANDER? Einen Anhaltspunkt dafür
geben die in Abb. 3.7 gezeigten Projektionen der orthorhombischen Struktur. Der eingezeichnete
kürzeste Ce-Ce-Atomabstand – als Folge der orthorhombischen Verzerrung liegen unterschiedliche
Abstände vor –, verdeutlicht den Unterschied zwischen beiden Si-Lagen. Die Si1-Atome befinden
sich innerhalb der Ce-Ce-Schichten mit dem größeren Abstand. Damit sind längere Ce-Si-Abstände
verbunden, so dass die Abnahme der Elektronendichte in diesen Schichten – es fehlen Si-Atome
– durch Variation der Abstände der verbleibenden Si1-Atome in der y-Richtung kompensiert wird.
Die Vakanzen bilden nur in diesen Schichten eine langreichweitige Ordnung aus. Andernfalls träten
keine scharfen Satellitenreflexe auf, und es läge eine mittlere Unterbesetzung beider Si-Lagen vor.
Es ordnen sich folglich Ce-Si-Prismen unterschiedlicher Größe immer in derselben Art und Weise
an. Die Existenz bereits bei der Synthese ausgebildeter unterschiedlich dicker Ce-Si-Atomschichten
führt dazu, dass in den dickeren Schichten ein Si-Atom weniger eingebaut wird. Offen bleibt, warum
ein solch „scharfer“ Zustand eingenommen wird. Ob zuerst die orthorhombische Verzerrung auftritt
oder die bevorzugte Anordnung der Si-Vakanzen, bleibt unklar. Es kann vermutet werden, dass das
geänderte Kristallfeld wegen der Symmetrieerniedrigung der Ce-Lage von 4¯m2 nach mm2 für die
Modulation verantwortlich ist.
WIE SIND DIE SI-VAKANZEN INNERHALB DER STRUKTUR ANGEORDNET? Allein die Si1-Lage
wies eine signifikante Besetzungsmodulation auf, wie in Abb. 3.8(a) als Funktion von t gezeigt. Die
Zusammensetzung des Kristalls variiert im Bereich von 1,59(1) < ξ < 1,94(1) – abhängig vom
Ort der Betrachtung –, wobei der Mittelwert ξ = 1,85(1) beträgt. Die von dieser Zusammensetzung
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Abb. 3.7: Zwei Projektionen der orthorhombischen Struktur von CeSiξ. Gezeigt ist die ~a - ~c-Ebene (a) und
~b - ~c-Ebene (b). Es sind die kürzesten Ce-Ce-Atomabstände eingezeichnet, anhand derer die unterschiedliche
Umgebung der beiden Si-Lagen deutlich wird.
abgeleitete Röntgendichte ρrön = (5,241 ± 0,002) g/cm3 ist konsistent mit der makroskopischen
Dichtebestimmung ρexp = (5,238 ± 0,013) g/cm3 sowie mit Literaturangaben [265]. Setzt man
die Besetzungsmodulation in ein Strukturbild des 3D-Raums um und stellt wegen der besseren
Übersichtlichkeit nur die Si1-Atome dar, so erhält man die in Abb. 3.8(b) gezeigte ~a - ~b-
Schicht. Wegen der kontinuierlichen Besetzungsmodulationsfunktion wurde nur dann ein Si-Atom
gezeichnet, wenn die Besetzungswahrscheinlichkeit der Si1-Lage größer als 79,5 % war. Damit
werden Ketten von Si-Atomen erkennbar, die durch Vakanzen getrennt sind. Ihre Länge beträgt für
diesen Fall nur 3, 8, 9 und 18 Atome. Wählt man stattdessen einen Abschneidewert von 79,6 %, treten
Ketten mit 3, 5 und 8 Atomen auf. Ein Wert von 81,0 % führt zu Ketten mit maximal 2 Atomen, die
auch durch zwei Vakanzen getrennt sein können. Die Besetzungsmodulation führt also zum Auftreten
von Si-Zig-Zag-Ketten (siehe Abb. 3.8(c)), die aus einer definierten Anzahl von Atomen bestehen
und durch Si-Vakanzen getrennt sind. Die Inkommensurabilität manifestiert sich hierbei in der nicht-
translationsperiodischen Abfolge dieser Ketten im 3D-Raum.
WIE REAGIERT DIE STRUKTUR AUF VORHANDENE SI-VAKANZEN? Abb. 3.6 verdeutlicht, dass an
den Orten, an denen die Si1-Lage nicht vollständig besetzt ist, sich diese im Vergleich zur gemittelten
Struktur in y-Richtung verschiebt, also entlang der Si1-Zig-Zag-Kette (siehe Abb. 3.8(c)). Bei
maximaler Besetzung ist die Position der Si1-Lage (erwartungsgemäß) identisch mit jener der
gemittelten Struktur. Mit zunehmendem t kehrt sich die Verschiebungsrichtung um. Die Variation der
y-Koordinate der beiden Si-Lagen verläuft gegenphasig, wohingegen die Änderung der z-Koordinate
in Phase ist (näherungsweise liegt eine lineare Abhängigkeit von zSi1 und zSi2 vor, siehe Abb. 3.8(d))
und extremal für eine minimale (t = 0,85) bzw. maximale (t = 0,35) Besetzung der Si1-Lage
wird. Der generelle Charakter der Verschiebungen der jeweiligen Atomlage als Funktion von t ist,
bei Betrachtung verschiedener t-Schnitte der (3 + 1)D-ED, vorzugsweise monoton und kreisförmig
(siehe Abb. 3.8(d)).
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Abb. 3.8: Inkommensurabel modulierte Struktur von CeSi1,85. Aus der verfeinerten Besetzungsmodulations-
funktion der Si1-Lage (a) kann die in (b) gezeigte inkommensurabel modulierte Struktur von CeSi1,85 im 3D-
Raum berechnet werden. Hier ist die ~a - ~b-Schicht (zSi1 ≈ 0,4 . . . 0,6) gezeigt, wobei nur dann ein Si-Atom
gezeichnet wurde, wenn die Besetzungswahrscheinlichkeit größer als 79,5 % war. Es treten Si-Zig-Zag-Ketten
(c) mit einer definierten Anzahl von Atomen auf. Ausgewählte gekoppelte Änderungen der Koordinaten der
Si1- und Si2-Lage in Abhängigkeit von t sind in (d) gezeigt.
WAS BEDEUTET DAS FÜR DIE ATOMABSTÄNDE? In Abb. 3.9(a) erkennt man, dass die Abstände
benachbarter Si1-Atome der gemittelten Struktur bei Verlassen der maximalen Besetzung sowohl
in ~a-Richtung (dSi1-Si1 ≈ 2,3 Å) als auch in ~b-Richtung (dSi1-Si1 ≈ 4,2 Å) aufspalten: Ein Paar
benachbarter Si1-Atome innerhalb der Zig-Zag-Ketten rückt zusammen, wobei sich der Abstand
zum anderen Nachbaratom vergrößert. Ist die Besetzung maximal, dann sind die Abstände direkt
benachbarter Si1-Atome minimal. Betrachtet man die nächsten Nachbarn, so werden die Abstände
(entlang der Zig-Zag-Ketten) maximal (vgl. Abb. 3.9(a)). Das führt auf in ~c-Richtung abgeflachte
Zig-Zag-Ketten, die zudem einen größtmöglichen Abstand zueinander einnehmen. Der umgekehrte
Fall tritt bei minimaler Besetzung ein. Insgesamt weitet sich für diesen Fall die Si1-Schicht entlang
der ~c-Richtung auf. Da sich die Ce-Ce-Abstände nicht signifikant ändern (vgl. Abb. 3.9(d)), rücken
die verbleibenden Si1-Atome näher an das Ce-Netzwerk (mit kleinerem Bindungsabstand) heran
(vgl. Abb. 3.7), sowohl in ~a-Richtung als auch in~b-Richtung. Das spiegelt sich in den in Abb. 3.9(c)
gezeigten Si1-Ce-Abständen wider. Die (3 + 1)D-Struktur ist damit durch ED-Modulationen, die
insbesondere die Si1-Schichten betreffen, charakterisiert. Bei maximaler sowie minimaler Besetzung
liegen damit gleiche Si1-Ce-Abstände vor, wohingegen im Zwischenbereich diese Abstände stark
davon abweichen und variieren. Der Abstand zu den Si2-Atomen ändert sich nur vergleichsweise
geringfügig (siehe Abb. 3.7(b)).
Insgesamt stellen sich also bei maximaler/minimaler Besetzung gleiche Bindungsabstände ein,
wohingegen dazwischen eine starke Anisotropie der Bindungslängen beobachtet wird.
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Abb. 3.9: Interatomare Abstände der CeSi1,85-Struktur. Dargestellt sind die jeweiligen Abstände als
Funktion von t: (a) Si1-Si1, (b) Si1-Si2, (c) Si1-Ce und (d) Ce-Ce. Die Abstände der gemittelten Struktur
sind als hellgrau-strich-punktierte Linie eingezeichnet. Die grünen Linien (gestrichelt und durchgehend)
kennzeichnen die im Text diskutierten Abstände. Zusätzlich ist als orangefarbene gepunktete Linie die
Besetzungsmodulation der Si1-Lage schematisch eingezeichnet.
REALSTRUKTUREINFLÜSSE. Zieht man weitere untersuchte Kristalle des selben Ausgangsmateri-
als hinzu, können auch Individuen gefunden werden, die keine Satellitenreflexe aufweisen. Außer-
dem variiert deren Zusammensetzung um etwa 4 % (1,85 ≤ ξ ≤ 1,91). Eine mögliche Ursache ist,
dass sowohl Kristalle aus Rand- als auch aus Volumenbereichen des Ausgangsmaterials vermessen
wurden. Da aber selbst im Röntgenpulverdiffraktogramm – mit einer Vielzahl von Kristalliten –
deutliche Satellitenreflexe (relative Intensität ca. 2,5 %) nachweisbar waren, wird das Auftreten
der modulierten Struktur einem größeren Volumenbereich zugeordnet [145]. Wahrscheinlicher ist
jedoch, dass das Auftreten der Modulationen der Struktur selbst inhärent ist. Denn gerade die oben
vorgestellte Besetzungsmodulation weist darauf hin, dass je nach Betrachtungsort des Kristalls –
entsprechend einem t-Schnitt des (3 + 1)D-Superraums – eine andere Zusammensetzung existiert,
die in einem ähnlichen Bereich 1,59(1) < ξ < 1,94(1) variiert. Zudem können die beobachteten
Segregationseffekte zu einer weiteren Variation der Zusammensetzung führen.
Ferner wurden Kristalle vermessen, deren Beugungsbild auf eine Verzwillingung hinwies.
Es sein angemerkt, dass dies auch in Untersuchungen an einer anderen Probe (Einwage: ξ =
1,81) beobachtet werden konnte [266]. Alle diese Indizien weisen darauf hin, dass sich die
inkommensurable Phase bereits in einem sehr frühen Stadium der Synthese bildet. Dabei können
Inhomogenitäten in der Schmelze oder „Defekte“ (z. B. Fremdphasen) eine Rolle spielen. Gerade bei
der Ausbildung von Ladungsdichtewellen, die nur vergleichsweise kleine Verrückungen induzieren,
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kann in der Anwesenheit von Verunreinigungen die Modulation „einrasten“ [274]. Tatsächlich
wurden von LEISEGANG [145] zusätzliche Reflexe nachgewiesen, wobei eine Untermenge mit hoher
Wahrscheinlichkeit einer SiO2-Phase zugeordnet werden kann, d. h. für eine Zusammensetzung von
ξ > 1,82 treten tatsächlich Si-reiche Phasen auf (vgl. Kap. 3.2.4).
In [266] wird berichtet, dass in Neutronenuntersuchungen am selben Ausgangskristall (ein
mit dem hier untersuchten Teilstück nicht identischer Bereich) keine Satellitenreflexe beobachtet
wurden. Angesichts der Ergebnisse des vorhergehenden Kapitels zum Y-Ni-B-C-System (Kap. 2) ist
dies nicht verwunderlich. Durch Segregationseffekte könnte somit eine mittlere Zusammensetzung
erzeugt worden sein, die zu der beobachteten modulierten Struktur führt. Ferner stützt dies die
These von BULANOVA et al. [272], dass nämlich kein Polymorphismus vorliegt, sondern je nach
Zusammensetzung entweder die eine oder die andere Struktur eingestellt wird, und dass zumindest in
dem „kritischen“ Bereich der Zusammensetzung ξ ≈ 1,85 die modulierte Struktur den Grundzustand
des Systems bildet. Je nach Si-Gehalt bzw. Ausprägung der Modulationen ändern sich nur die
Abmessungen der Elementarzelle, wobei die gemittelte Struktur erhalten bleibt. Ein Hinweis darauf
könnten die von KOHGI et al. [267] berichteten Atomkoordinaten sein, die sich, im Gegensatz zu den
Gitterparametern, nicht systematisch ändern und konsistent mit denen des hier vorgestellten Kristalls
sind. Diese Hypothese muss allerdings durch Vermessung weiterer hoch-qualitativer Einkristalle
unterschiedlicher Zusammensetzungen überprüft werden.
MODULATIONEN IM SYSTEM SE -SI. Modulierte Strukturen im SE-Si-System sind nicht ungewöhn-
lich. Bisher wurde eine ganze Reihe von Systemen gefunden, in denen eine Leerstellenordnung des
Si-Untergitters auftritt (siehe [256, 275–277] und die darin enthaltenen Referenzen). Beispielsweise
berichten KUBATA et al. [276] von modulierten orthorhombischen Phasen für die Verbindung
YbSi1,41. Es wurden kommensurabel sowie inkommensurabel modulierte Phasen nebeneinander
gefunden. Die Struktur kann generell durch Blöcke mit drei Schichten trigonaler Yb-Si-Prismen
beschrieben werden, von denen – wie im oben geschilderten Fall – sich nur eines durch eine erhöhte
Leerstellenkonzentration auszeichnet. Hochauflösende transmissionselektronenmikroskopische Auf-
nahmen zeigen parallel angeordnete Domänen beider Phasen, die den Charakter von Stapelfehlern
tragen. Dies deckt sich mit den für die hier untersuchten Ce-Si-Einkristalle gemachten Beobachtun-
gen von Kristallen mit und ohne Satellitenreflexen im Beugungsbild bzw. mit einem variierenden Si-
Gehalt. Ferner ist dies ein Hinweis für die Richtigkeit der Annahme nur einer (gemittelten) Struktur,
wobei je nach Ausprägung der Modulationen, respektive des Si-Gehalts, die eine oder andere Phase
dominiert. Auch für die Verbindung ErSi1,67 wurde eine Ordnung der Si-Leerstellen beobachtet
[277]. Speziell im System Ce-Si wurden jedoch bislang keine modulierten Strukturen berichtet.
YASHIMA et al. [256] untersuchte das Ce-Ge-System, in dem für die Zusammensetzung CeGe2
ein inkommensurabel moduliertes Gitter bei RT mittels Elektronenbeugung nachgewiesen werden
konnte.
URSACHEN FÜR MODULATIONEN. Warum modulierte Strukturen in der Natur vorkommen –
tatsächlich treten sie in den verschiedensten Verbindungen auf – und sogar den Grundzustand eines
Systems bilden können, ist bis heute nicht vollständig beantwortet. Etwa seit den 1960er Jahren
wuchs die Zahl bekannter aperiodischer Strukturen stetig, die zu der Annahme drängen, dass nicht
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der 3D-periodische Zustand eines Systems von der Natur favorisiert wird, sondern dieser eher den
Spezialfall bildet und der quasiperiodische Zustand der günstigere ist.
Dass ein System diesen Zustand ausbildet, wird oftmals mit dem Vorhandensein verschie-
dener konkurrierender Wechselwirkungen oder, wie in magnetischen Systemen, mit Frustration
begründet. Generell wird ein Minimum der freien Enthalpie angestrebt, wodurch innere Energie
und Entropie einen Einfluss haben. Zur theoretischen Beschreibung wird die LANDAU-Theorie
der Phasenübergänge herangezogen. Weiterführende Literatur zu dieser Thematik kann [89, 278]
entnommen werden. Es müssen eine Reihe von Mechanismen in Betracht gezogen werden. Einerseits
ist die konkrete Form der FERMI-Fläche entscheidend – aufgrund des PEIERLS-Mechanismus
(siehe Kap. 1.2.12) –, andererseits können auch Nesting-Eigenschaften (siehe Kap. 1.2.2) zu
modulierten Strukturen führen, wobei der Modulationsvektor dann dem Nesting-Vektor gleicht.
Man spricht in diesem Zusammenhang von Ladungsdichtewellen, die ebenfalls dem PEIERLS-
Mechanismus unterliegen. Beispielsweise ist im System LnSeTe2 (Ln = La, Ce, Pr, Nd) der
reversible temperaturabhängige Phasenübergang von einer nicht modulierten Hochtemperaturphase
in eine inkommensurabel modulierte Tieftemperaturphase durch das „Einrasten“ einer Ladungs-
dichtewelle geprägt, die auf einer PEIERLS-analogen Instabilität der nicht modulierten Strukturen
beruht. Strukturell führt die Ladungsdichtewelle zu einer verringerten Konnektivität und damit
einer Lokalisierung von Elektronen in den Te-Schichten [279]. Des Weiteren nimmt speziell in
Quasikristallen ((3+2)D-Struktur) der HUME-ROTHERY-Mechanismus [89, 102], also das Ausbilden
einer kristallographischen Phase mit optimierter FERMI-Fläche, während des Abkühlens aus der
Schmelze eine wichtige Rolle ein. Hier ist eine Phase stabil, wenn ein bestimmter Wert e/N
(Anzahl der Valenzelektronen pro Anzahl der Atome) vorliegt. Diese Regel lässt sich im Rahmen
der „rigid-band“-Näherung verstehen, wobei die elektronische Struktur (DOS) ihre Energie dadurch
absenkt, dass sie die BRILLOUIN-Zone ändert, was eine Änderung der Struktur zur Folge hat.
Der Mechanismus der „sterischen Behinderung“ kann ebenfalls ein Auslöser für eine Modulation
sein, dadurch dass ein Atom zu klein oder zu groß für eine vorhandene WYCKOFF-Lage ist. Diese
„Frustration“ der Struktur wird dann, wie in den anderen Fällen, durch Ausprägung einer Modulation
überwunden. Der letztgenannte Mechanismus ist für den vorliegenden Fall am wahrscheinlichsten,
da die Vakanzen per se deutlich kleiner sind als die Si-Atome. Durch Vermessung der FERMI-Fläche
ist es möglich den tatsächlich vorliegenden Mechanismus einzugrenzen.
Ferner ließe sich durch theoretische Modellierung der konkrete Mechanismus ergründen.
Im Gegensatz zu den 3D-translationsperiodischen Strukturen, die mit einem großen Arsenal an
theoretischen Methoden behandelt werden können, existiert für die aperiodischen Strukturen keine
solche Vielfalt, da bei ihnen die Randbedingung einer 3D-periodischen Struktur fehlt und damit
das BLOCH-Wellen-Theorem nicht gilt. Auch die Modifizierung bekannter Methoden für eine
Nutzung im Superraum ist nicht trivial – in den weitläufig bekannten und genutzten Programmen
ist eine solche Option nicht implementiert – und kann hauptsächlich nur für 1D-modulierte
Kristalle annähernd analytisch behandelt werden [89]. Andernfalls muss zu großen Elementarzellen
übergegangen werden, welche die aperiodischen Kristalle jedoch nur approximieren. Dennoch sind
damit zum Teil enorm hohe Rechenzeiten verbunden.
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3.2.7 BESONDERE EIGENSCHAFTEN MODULIERTER KRISTALLE UND
FERROMAGNETISCHER QUANTENKRITISCHER PUNKT
EIGENSCHAFTEN MODULIERTER KRISTALLE. Die physikalischen Eigenschaften, die durch eine
modulierte Struktur beeinflusst werden, sind eng mit der elektronischen Struktur sowie dem
Phononenspektrum verknüpft. Für die elektronische Struktur kann die Ausbildung eines „Pseudo-
Gap“ in der DOS bei bestimmten k-Vektoren beobachtet werden sowie das Auftreten von detail-
lierten Strukturen in der DOS. Die Änderung des Phononenspektrums beruht auf der Einbettung
in den Superraum, nicht aber auf das Vorhandensein zusätzlicher Freiheitsgrade – man beachte,
dass das Superraummodell lediglich eine mathematische Hilfskonstruktion ist – sondern auf
bestimmten Hyperatombewegungen im (3 + 1)D-Superraum. Diese Bewegungen werden Phasonen
genannt und sind durch die Verschiebung der Modulationsphase charakterisiert. Allerdings fehlen
entweder eindeutige experimentelle Nachweise, oder die theoretischen Methoden sind, wie bereits
beschrieben, beschränkt. Das erschwert im Allgemeinen das Verständnis für die aperiodischen
Kristalle und eröffnet ein weites Feld noch zu bearbeitender Fragestellungen.
Für die oben erwähnten Lanthanoidselenidditelluride ist der Phasenübergang von einer nicht
modulierten in eine modulierte Phase beispielsweise durch einen Metall-Halbmetall-Übergang
charakterisiert [279], wobei sich der Wechsel des Leitfähigkeitsverhaltens in den jeweiligen Band-
strukturen der beiden Phasen widerspiegelt. Durch eine inkommensurable Modulation kann auch
der spezielle supraleitende Phasenübergang im System UPt3 erklärt werden. Diese verursacht eine
orthorhombische Verzerrung der hexagonalen Struktur und damit den Verlust des Inversionszen-
trums, ähnlich einem externen Feld. Da die Symmetrie der supraleitenden Phase in diesen Systemen
von der Kristallsymmetrie abhängt, muss sich eine Änderung der Kristallsymmetrie auch auf die
supraleitende Phase auswirken [278].
FERROMAGNETISCHER QUANTENKRITISCHER PUNKT IM SYSTEM CE-SI. Die Änderung der
Eigenschaften im System Ce-Si mit dem Si-Gehalt, wurde bereits in Kap. 3.2.2 geschildert.
Für die hier untersuchten Einkristalle (Zusammensetzung der Einwaage: ξ = 1,82) existieren
noch keine umfassenden Untersuchungen der physikalischen Eigenschaften. Allerdings wurde der
hoch-qualitative Kristall mit der nominellen Zusammensetzung ξ = 1,81 intensiver untersucht
[140, 266]. Richtungsabhängige Messungen der Magnetisierung, des elektrischen Widerstands sowie
Messungen der spezifischen Wärme (siehe Abb. 3.10 und 3.11) ergaben eine starke Anisotropie
im ferromagnetischen Zustand, konsistent mit früheren Untersuchungen anderer Autoren (z. B.
[257, 262, 263]).
Ein deutliches Maximum bei der CURIE-Temperatur TC = 9,2 K in der spezifischen Wärme-
kapazität (Abb. 3.10(b)) weist auf eine ferromagnetische Ordnung hin, was ebenfalls konsistent mit
früheren Untersuchungen ist [280]. Dass es sich um eine ferromagnetische Ordnung handelt, lässt
sich leicht anhand der in Abb. 3.11(a) gezeigten Magnetisierungskurven erkennen, die unterhalb von
T = 10 K eine Hysterese aufweisen. Das aus diesen Kurven extrapolierte geordnete magnetische
Moment µS ist in Abb. 3.11(b) als Funktion der Temperatur dargestellt. Man erkennt, dass eine
Erhöhung der Temperatur zu einem „Schmelzen“ der magnetischen Ordnung führt, wobei eine
Erhöhung des Drucks (siehe Ausschnitt in Abb. 3.11(b)) ebenfalls eine Unterdrückung derselben
110 3 Modulierte Strukturen und subtile strukturelle Besonderheiten: Das System SE-ÜM-Si
(a) (b)
Abb. 3.10: Elektrischer Widerstand und spezifische Wärme von CeSi1,81. (a) Temperaturabhängigkeit des
elektrischen Widerstands gemessen in zwei unterschiedlichen Richtungen ~a und ~c. Die Daten wurden auf den
Wert bei T = 300 K normiert. (b) Spezifische Wärmekapazität als Funktion der Temperatur. Die Darstellung
erfolgte nach [140].
bedingt. Aus den Magnetisierungskurven kann oberhalb von T ≈ 5 K einphasiges magnetisches
Verhalten abgelesen werden, wobei sich unterhalb dieser Temperatur eine „Schulter“ ausbildet
(vgl. Abb. 3.11(a)). Diese weist auf eine der ferromagnetischen Phase überlagerte antiferro-
magnetische Komponente hin. Durch Suszeptibilitätsmessungen (nicht gezeigt) kann oberhalb
von TC eine CURIE-WEISS-Abhängigkeit nachgewiesen werden. Die CURIE-WEISS-Temperatur
von θ = −20 K weist wiederum auf antiferromagnetische Wechselwirkungen hin, so dass der
CeSi1,81-Kristall als Ferrimagnet oder „verkanteter“ Ferromagnet anzusehen ist. Das ermittelte
effektive magnetische Moment von µeff = 2,05 µB/(Ce-Atom) liegt eine Größenordnung über dem
geordneten magnetischen Moment µS, was in intermetallischen Ce-Verbindungen im Allgemeinen
dem KONDO-Effekt zugeschrieben wird.
Druckabhängige Messungen zeigten, dass ein Druck von p > 13 kbar zu einem Verschwinden
des geordneten magnetischen Moments führt. Bemerkenswerterweise haben Temperatur und Druck
den qualitativ gleichen Einfluss auf die magnetischen Eigenschaften (vgl. Abb. 3.11(b)). Dies führt
zu der Schlussfolgerung für das Vorliegen eines quantenkritischen Punkts (vgl. Kap. 1.2.8) bei
pc ≈ 13 kbar. Die kontinuierliche Unterdrückung des geordneten magnetischen Moments lässt
den Schluss zu, dass CeSiξ mit ξ = 1,81 (Einwaage) das erste Beispiel für einen echten, durch
hydrostatischen Druck induzierten, ferromagnetischen quantenkritischen Punkt darstellt.
KORRELATION VON STRUKTUR UND EIGENSCHAFTEN. Verschiedene Beobachtungen weisen dar-
auf hin – so z. B. die „Schulter“ in den Hysteresekurven (vgl. Abb. 3.11(a)) – dass der untersuchte
Kristall kein reiner Ferromagnet ist. Die Ursache ist in der Existenz von Si-Vakanzen zu suchen.
Liegt eine inkommensurable Struktur vor, können einerseits zusätzliche mechanische Spannungen im
Kristall auftreten, die eine inkommensurable FERMI-Fläche erzeugen und so zu einer Abweichung
vom Ferromagnetismus führen. Andererseits besteht die Möglichkeit, dass die inkommensurable
Modulation der Struktur – aus der Inkommensurabilität folgt unmittelbar eine Temperaturabhän-
gigkeit – bei tiefen Temperaturen unterschiedliche lokale Umgebungen der Ce-Atome und damit
verschiedene Ce-Untergitter bewirken könnte. Dies ist umso wahrscheinlicher, da sich die Si-
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Abb. 3.11: Magnetisierung sowie Temperatur- und Druckabhängigkeit des geordneten magnetischen Moments
von CeSi1,81. (a) Feldabhängigkeit der Magnetisierung für ausgewählte Temperaturen (Darstellung nach
[266]). Das Magnetfeld ~B wurde parallel zur ~a-Richtung (leichte Magnetisierungsrichtung) angelegt. (b)
Qualitativer Verlauf des geordneten magnetischen Moments µS als Funktion der Temperatur T für ~B||~a
sowie (im Ausschnitt) als Funktion des hydrostatischen Drucks p. Letztere Daten basieren auf Messwerten
bei Temperaturen von T = 2,3 K und 1,7 K. Die Darstellung erfolgte analog zu [266].
Leerstellen nur auf einer der beiden Si-Lagen anordnen, sich diese in einer Schicht befinden, die
durch einen größeren Ce-Ce-Abstand gekennzeichnet ist und sich die Si1-Atome anisotrop bzgl. der
Ce-Atome verschieben. Da der KONDO-Effekt durch die Kopplung der magnetischen 4f -Momente
der Ce-Atome mit den lokalen Leitungselektronen hervorgerufen wird, kommen unterschiedlichen
Ce-Umgebungen insbesondere als Ursache in Frage. Unabhängig davon, welches Phänomen vorliegt,
sollte die DOS in der Nähe der FERMI-Kante eine komplizierte Struktur aufweisen. Eine einfache
Interpretation wäre jedoch wegen des komplexen Verhaltens und der möglichen inkommensurablen
Struktur nicht möglich.
3.2.8 ZUSAMMENFASSUNG UND AUSBLICK
Im System Ce-Si wurde das strukturelle Antwortverhalten auf unterschiedliche Si-Konzentrationen
genauer untersucht. Im Gegensatz zu bisherigen wurden die hier besprochenen Strukturuntersu-
chungen anhand hoch-qualitativer Einkristalle durchgeführt. Es konnte nachgewiesen werden, dass
die orthorhombische Struktur, im Gegensatz zu den in der Literatur gemachten Angaben, bis zu
einem Si-Gehalt von ξ = 1,85(1) vorliegt. Oberhalb dieses Si-Anteils wurde die tetragonale
Modifikation beobachtet. Im Übergangsbereich ξ = 1,82 . . . 1,85, d. h. im Bereich des strukturellen
Phasenübergangs vom α-GdSi2- zum α-ThSi2-Strukturtyp, konnte erstmals in diesem System
eine inkommensurabel modulierte Struktur mit orthorhombischer Metrik nachgewiesen werden.
Für diese Struktur variiert die Zusammensetzung im Bereich 1,59(1) < ξ < 1,94(1) (mittlere
Zusammensetzung ξ = 1,85(1)) für unterschiedliche Schnitte des (3+1)D-Raums. Die Abweichung
der einkristalldiffraktometrisch bestimmten Zusammensetzung von der Einwaage (ξ = 1,82) ist
auf Segregationseffekte zurückzuführen. Die nicht mit der Literatur konsistente Verschiebung des
Phasenübergangs zu ξ > 1,85 ist entweder auf die unterschiedlichen genutzten Syntheseverfahren
oder auf Verunreinigungen bzw. Defekte zurückzuführen. Für die hier untersuchten hoch-qualitativen
Einkristalle ist die orthorhombische Struktur bis ξ = 1,85(1) zweifelsfrei nachweisbar.
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Der eingestellte Si-Mangel führt zu Vakanzen auf nur einer der beiden Si-Lagen in der Struktur,
wobei die fehlenden Si-Atome zur Ausbildung von Modulationen führen. Dementsprechend tritt
neben Ketten, einer definierten Anzahl von Si-Atomen nur einer Lage, eine mit dem Gitter nicht
periodische Auslenkung der Atome aus ihrer idealen Lage auf. Verschiedene Indizien legen nahe,
dass es sich bei der inkommensurablen Struktur um den Grundzustand des Ce-Si-Systems handelt,
wobei mehr oder weniger ausgeprägte Modulationen zu einem orthorhombischen oder tetragonalen
Charakter (Symmetrie) der Struktur führen. Dazu müssen weitere Einkristalle unterschiedlicher
Zusammensetzung genauer untersucht werden. Ursache für das Auftreten der Modulationen ist
vermutlich das Vorliegen einer sterischen Behinderung im Sinne für die Struktur „zu kleiner“
Si-Vakanzen. Ob hier eine PEIERLS-ähnliche Instabilität vorliegt bzw. inwieweit FERMI-Flächen-
Effekte eine Rolle spielen, könnte nur durch exakte Vermessung der elektronischen Struktur geklärt
werden.
Im Rahmen dieser Untersuchungen gelang eine Präzisierung des Ce-Si-Phasendiagramms
hinsichtlich Zusammensetzung, Phasenbestand und Umwandlungstemperaturen. Trotz intensiver
Forschung ist das Phasendiagramm noch nicht vollständig bekannt. Vermutlich sind die Segrega-
tionseffekte bzw. die Synthesebedingungen für eine variierende Anhäufung von Si-Vakanzen und
damit einem unterschiedlichen lokalen Si-Gehalt verantwortlich, was scheinbar widersprüchliche
Schlussfolgerungen bedingt. Zukünftig wird es notwendig sein, das Phasendiagramm exklusiv für
einkristalline Proben anzupassen.
Erst die Verfügbarkeit hoch-qualitativer Einkristalle ermöglicht, die modulierte Struktur über-
haupt zu beobachten, die für das untersuchte Teilstück eine Volumeneigenschaft darstellt. Mittels
Energiebetrachtungen durch DFT-Rechnungen sollen die hier gemachten Beobachtungen für den
strukturellen Phasenübergang in Abhängigkeit des Si-Gehalts theoretisch untermauert werden.
Aufgrund für inkommensurabel modulierte Strukturen nicht verfügbarer Programme bedürfen
DFT-Algorithmen entweder einer grundlegenden Modifizierung oder aber enorm zeitaufwendiger
Näherungen. Photoelektronenspektroskopische Messungen, könnten die elektronische Struktur ab-
bilden und damit einen experimentellen Hinweis auf den Mechanismus für die Ausbildung der
Modulationen liefern.
Mit der Zusammensetzung 1,59 < ξ < 1,94 (Einwaage: ξ = 1,82) des untersuchten
Kristalls liegt dieser aus Sicht der physikalischen Eigenschaften im interessanten Bereich: Am
Phasenübergang von magnetischem zu nicht-magnetischem Verhalten. Für einen Kristall mit ver-
gleichbarer Zusammensetzung (Einwaage: ξ = 1,81) konnte anhand magnetischer Messungen ein
qualitativ ähnliches Verhalten der magnetischen Eigenschaften in Abhängigkeit von Temperatur
und Druck nachgewiesen werden. Dieses kontinuierliche Verhalten deutet auf einen durch Druck
induzierten echten ferromagnetischen quantenkritischen Punkt hin, der für das Ce-Si-System
erstmals berichtet werden konnte. Das Auftreten zusätzlicher magnetischer Modulationen im
ferromagnetischen Zustand bei tiefen Temperaturen und Normaldruck, ist dem Auftreten der
inkommensurabel modulierten Struktur zuzuschreiben, wobei unterschiedliche Ce-Umgebungen zu
verschiedenen Ce-Untergittern führen, die dieses Verhalten erklären. Unabhängig davon, welches
Phänomen tatsächlich vorliegt, sollte die DOS in der Nähe der FERMI-Energie eine komplizierte
Struktur aufweisen. Aufgrund der für inkommensurabel modulierte Strukturen fehlenden kommer-
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ziellen DFT-Programme ist eine Interpretation im Rahmen der elektronischen Struktur ad hoc nicht
möglich. Um die magnetischen Modulationen zu „entwirren“, werden zurzeit Neutronenmessungen
durchgeführt, die Aufschluss über die mikroskopischen Ursachen geben sollen.
3.3 SUBTILE STRUKTURELLE ABWEICHUNGEN FÜR CECU2SI2:
AUFTRETEN VON STAPELFEHLERN?
Der vorherige Abschnitt beschäftigte sich mit dem Einfluss eines Si-Mangels auf Struktur und
Eigenschaften des SE-Silizids CeSiξ . Dabei wurden in das binäre Ce-Si-System, als „dritte
Komponente“ Si-Leerstellen eingefügt. Im folgenden Abschnitt wird gezeigt, wie das System
reagiert, wenn anstatt der Vakanzen eine weitere Atomspezies (ein ÜM-Atom) in das System
eingebracht wird. In diesem ternären System kommt es zu einem völlig neuen Zusammenspiel der
verschiedenen elektronischen Phänomene. Während sich das CeSiξ mit einer Zusammensetzung von
ξ ≈ 1,8 an der Grenze zwischen magnetischer Ordnung und KONDO-Effekt befindet, so besitzt auch
CeCu2Si2 einen Grenzcharakter. Die Zusammensetzung liegt hier in einem Bereich, der sowohl das
Phänomen der Valenzinstabilität als auch den KONDO-Effekt möglich macht. Untersucht werden
soll, wie Zusammensetzung, Struktur und Eigenschaften in diesem System verknüpft sind bzw. ob
sich auch hier im Übergangsbereich von nicht-magnetischem zu magnetischem Verhalten strukturelle
Besonderheiten feststellen lassen.
Nach einer Einführung in das ternäre SE-ÜM-Si-System wird der Stand der Forschung für die
Verbindung CeCu2Si2 dargelegt (Kap. 3.3.2 und 3.3.3), die auch als Modellsubstanz für Schwere-
Fermionen-Supraleitung betrachtet wird. Anschließend erfolgt die Vorstellung der strukturellen
Besonderheiten von Proben verschiedener Zusammensetzungen und Eigenschaften (Kap. 3.3.4).
Insbesondere werden Mikrostruktur (Kap. 3.3.5), Fernordnung (Kap. 3.3.6) und die Nahordnung
(Kap. 3.3.7) der Ce- und Cu-Atome untersucht. Es wird gezeigt, dass nur subtile Unterschiede
auftreten (Kap. 3.3.8).
3.3.1 TERNÄRE SILIZIDE I
Für das ternäre SE-ÜM-Si-System enthält die ICSD [44] über 1400 Einträge, die auf eine große
Vielfalt dieser Verbindungen hindeuten. Damit wird bereits klar, dass sich diese Arbeit nur einem
sehr begrenzten Teil zuwenden kann. Eine umfangreiche Darstellung der ternären SE-ÜM-Si-
Verbindungen enthält zum Beispiel [281].
Einer der ersten Einträge beschreibt die Struktur von CeCu0,5Si1,5, die von GLADYSHEVSKII
[282] 1965 untersucht wurde. Weitere Struktureinträge, auch für die entsprechenden Actinoid-
verbindungen, beziehen sich auf die zweite Hälfte der 60er Jahre. Es lassen sich drei große
Stofffamilien mit ansteigendem Si-Gehalt unterscheiden: SE ÜM Si (orthorhombischer TiNiSi-
Strukturtyp), SE ÜM2Si2 (tetragonaler ThCr2Si2-Strukturtyp) und SE2ÜMSi3 – oder SE ÜM0,5Si1,5
– (hexagonaler AlB2-Strukturtyp). Demnach führt ein höherer Si-Anteil im SE-ÜM-Si-System zur
Ausbildung einer Struktur mit höherer Symmetrie.
Bevor die zuletzt genannte Zusammensetzung in Kap. 3.4 eingehender untersucht wird, soll
im Folgenden die Zusammensetzung SE ÜM2Si2 genauer betrachtet werden. Die Verbindungen
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mit dieser Zusammensetzung bilden bevorzugt den ThCr2Si2-Strukturtyp aus – dieser wurde
bereits im vorangegangenen Abschnitt in Kap. 2 vorgestellt und wird u. a. auch als BaAl4-,
ThCu2Si2- oder CeAl2Ga2-Typ bezeichnet [15]. Nicht weil er am häufigsten ausgebildet wird ist
er von besonderem Interesse, sondern weil durch Wahl von ÜM mit unterschiedlichen Atomradien
der Abstand der magnetischen SE-Ionen in nahezu kontinuierlicher Weise durchstimmbar ist.
Folglich ist auch der Überlapp der 4f -Elektronen variabel, was gerade für die gezielte Eigen-
schaftsbeeinflussung von großer Bedeutung ist. Deswegen eignen sich die ternären SE-ÜM-Si-
Verbindungen in besonderer Weise für die Erforschung der aktuellen Fragestellungen im Bereich
der kollektiven Elektronenphänomene, insbesondere des Zusammenspiels von Magnetismus und
Supraleitung. Durch vergleichsweise große Homogenitätsbereiche kann hier in geeigneter Weise
der Einfluss unterschiedlicher Substituenten bzw. Atomkonzentrationen auf die physikalischen
Eigenschaften untersucht werden. Unter allen genannten Aspekten ist gerade die im Weiteren
vorgestellte Verbindung CeCu2Si2 interessant, da sie ein wichtiges Beispiel für stark korrelierte
Elektronensysteme darstellt.
3.3.2 SCHWERE-FERMIONEN-SUPRALEITER CECU2SI2
Im Jahr 1979 entdeckten STEGLICH et al. [83] nach ausführlichen Untersuchungen des Ce-ÜM-
X-Systems (X = Si, Ge), dass in der Verbindung CeCu2Si2 bei tiefen Temperaturen Supraleitung
auftritt (vgl. Kap. 1.2.8). Diese Beobachtung war äußerst überraschend, da CeCu2Si2 ein Schwere-
Fermionen-System darstellt – der Koeffizient der spezifischen Wärme (vgl. Kap. 1.2.9) beträgt γ0 =
1,1 JK−2mol−1 (der für CeSi2 liegt beispielsweise bei γ0 = 0,104 JK−2mol−1) [63, 87] –, in dem
die magnetische Wechselwirkung gemäß KONDO-Gitter-Effekt (TK = 4,5 . . . 10 K [87]) dominiert.
Im Rahmen dieser Untersuchungen wurde allerdings eine stark von der jeweiligen Probe
abhängige Ausprägung der physikalischen Eigenschaften beobachtet (siehe z. B. [283, 284]).
Während einige Proben eine magnetische Anomalie in der spezifischen Wärmekapazität zeigten
(A-Typ-Proben) – die antiferromagnetische Ordnung weist einen Propagationsvektor auf, der
identisch mit dem Nesting-Vektor der FERMI-Fläche ist –, wiesen andere Proben ausschließlich eine
supraleitende Phase auf (S-Typ-Proben). An einigen Proben konnten beide Phänomene beobachtet
werden (A/S-Typ-Proben). Bei diesen tritt erst die antiferromagnetische Ordnung unterhalb der
NÉEL-Temperatur TN ≈ 0,7 K auf und bei weiterer Abkühlung ab Tc ≈ 0,5 K Supraleitung,
wobei die supraleitende Phase die magnetische Ordnung verdrängt. Damit liegt auf mikroskopischer
Ebene keine Koexistenz beider Phasen vor, sondern es tritt Phasenseparation auf [81, 285]. In
Abb. 3.12(a) sind Messungen der spezifischen Wärmekapazität C/T für die drei unterschiedlichen
Proben-Typen gezeigt, wobei die „schulter-“ und „lambdaartige Anomalie“ jeweils charakteristisch
für A- und S-Typ-Proben ist. Die probenabhängigen Phänomene lassen sich nicht nur in der
spezifischen Wärmekapazität nachweisen, sondern in sämtlichen makroskopischen Eigenschaften
wie beispielsweise dem elektrischen Widerstand oder der magnetischen Suszeptibilität [81].
Ein externes Magnetfeld kann zwar die Supraleitung der S-Typ-Proben unterdrücken, eine
magnetische Ordnung ist dennoch nicht zu beobachten. In der Dissertation von FAULHABER [81]
wird von einem weiteren Proben-Typ berichtet: der A+S-Typ. Hier sind die beiden Übergangstem-
peraturen TN und Tc entartet und weisen damit auf vergleichbare Wechselwirkungsstärken beider
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Abb. 3.12: Spezifische Wärmekapazität und Phasendiagramm des Ce-Cu-Si-Systems. (a) Spezifische
Wärmekapazität C/T als Funktion der Temperatur für die verschiedenen Proben-Typen, wobei die
Messungen an Einkristallen erfolgten (Darstellung nach [81]). (b) Ausschnitt des ternären Ce-Cu-
Si-Phasendiagramms. Die im Homogenitätsgebiet des CeCu2Si2 (farbig hervorgerufen) auftretenden
unterschiedlichen Grundzustände (A, A/S und S) sind farbig hervorgehoben. Die Darstellung erfolgte nach
[286, 287].
Mechanismen hin. Ein kritisches Magnetfeld kann hier die Supraleitung unterdrücken und eine A-
Typ-Anomalie hervorbringen. Es sei darauf hingewiesen, dass für alle in dieser Arbeit untersuchten
Proben-Typen antiferromagnetische Korrelationen beobachtet werden.
Die Supraleitung im CeCu2Si2 ist vermutlich an die Existenz eines quantenkritischen Punkts
vom Spindichtewellen-Typ geknüpft [63, 285], wobei in Neutronenstreuexperimenten bisher noch
keine Satellitenreflexe dieser Art gefunden werden konnten [81]. Läge dieser tatsächlich vor, so
könnte man weiter annehmen, dass COOPER-Paare durch den Austausch ausgedehnter Fluktuationen
der Spinpolarisation des Systems schwerer Ladungsträger entstehen. Ein alternativer Mechanismus
sind Fluktuationen der Ladungsdichte in der Nähe einer Valenzinstabilität. Weil das Verhalten am
Phasenübergang zur Supraleitung stark probenabhängig ist, ist die Erforschung des vorliegenden
Mechanismus jedoch erschwert.
Das Tieftemperaturverhalten von CeCu2Si2 lässt sich durch Änderung des äußeren Drucks als
auch durch Variation der Zusammensetzung („chemischer Druck“) in sehr ähnlicher Weise beein-
flussen und sogar die über die Zusammensetzung „ausgeschaltete“ Supraleitung durch Anlegen eines
entsprechend hohen hydrostatischen Drucks wieder „einschalten“ [79, 287–289]. Die Massendichte
der Proben nimmt also eine Schlüsselstellung ein. Ebenso kann eine thermische Nachbehandlung
den Grundzustand von A- nach S-Typ ändern [290].
Wie alle anderen in der vorliegenden Arbeit untersuchten Verbindungen ist CeCu2Si2 ein
vergleichsweise guter elektrischer Leiter mit einem spezifischen Widerstand von 50 . . . 100 µΩcm
bei RT (zum Vergleich: der spezifische Widerstand von Cu beträgt 1,7 µΩcm).
3.3.3 PHASENDIAGRAMM, KRISTALLZUCHT UND ZUSAMMENSETZUNG DER
UNTERSUCHTEN CECU2SI2-EINKRISTALLE
Die beobachtete Probenabhängigkeit konnte lange Zeit nicht reproduzierbar gehandhabt werden.
Erst nach umfangreichen Explorationen des Ce-Cu-Si-Phasendiagramms gelang es unter Berück-
sichtigung der Einwaage- und Synthesebedingungen eine Reproduzierbarkeit zu erlangen (siehe
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u. a. [81, 287]). Offensichtlich ist die variierende Zusammensetzung im Homogenitätsbereich der
CeCu2Si2-Phase verantwortlich für die verschiedenen Grundzustände.
In Abb. 3.12(b) ist ein Ausschnitt des Ce-Cu-Si-Phasendiagramms gezeigt, welches auf Kon-
stitutionsuntersuchungen unter Verwendung polykristalliner Proben beruht [287]. In einem extrem
kleinen Bereich – Variation des Cu- bzw. Si-Gehalts von weniger als 2 At.-% – treten vollkommen
verschiedene Phänomene auf. Die CeCu2Si2-Phase wird in einer peritektischen Reaktion bei
Temperaturen unterhalb von 1545 ◦C gebildet [287]. Abb. 3.12(b) illustriert, dass in Abhängigkeit
der Zusammensetzung eine Vielzahl binärer und ternärer Ce-Cu-Si-Phasen gebildet werden können.
Im Vergleich zum CeCu2Si2 ist beispielsweise der Homogenitätsbereich der ErPd2Si2-Phase
deutlich größer. Er umfasst etwa 19 . . . 22 At.-% Er, 32 . . . 36 At.-% Pd und 40 . . . 46 At.-% Si [40].
In Abhängigkeit vom ÜM:Si-Anteil kann sich in diesem System auch kongruentes Schmelzverhalten
einstellen [40]. MAZILU [40] fand in Einkristallen des Er-Pd-Si-Systems parallel zur ErPd2Si2-Phase
die Fremdphasen Er2PdSi3 und ErPd2Si für erhöhten bzw. verringerten Si-Gehalt.
Die in dieser Arbeit untersuchten CeCu2Si2Proben wurden mit dem in Kap. 1.5.1 beschriebenen
modifizierten BRIDGMAN-Verfahren synthetisiert. Ein Si-Überschuss (Ce-Defizit) in der Schmelze
(Einwaage siehe Tab. 3.2) führt zu A-Typ-Proben, ein Si-Defizit (Ce-Überschuss) zur S-Typ-
Eigenschaft (siehe TN und Tc in Tab. 3.2). Messungen des Restwiderstandsverhältnisses der
synthetisierten Einkristalle (Tab. 3.2) ergaben den höchsten Wert für die A/S-Typ-Einkristalle.
Demnach sollten diese Kristalle über den geringsten Anteil an Gitterbaufehlern verfügen (vgl.
Kap. 2.2.12).
Tab. 3.2: Charakteristika der untersuchten Proben. Angegeben ist die Zusammensetzung der Ausgangsstoffe
für die Synthese der untersuchten Einkristalle, die mittels Röntgenpulverdiffraktometrie bestimmten
Gitterparameter der tetragonalen Struktur, die charakteristischen Übergangstemperaturen TN und Tc sowie
das Restwiderstandsverhältnis für einen Strom parallel zu ~a bzw. zu ~c [141].
Typ Einwaage c (Å) c/a V (Å3) TN (mK) Tc (mK) RRRa
A Ce0,90Cu2Si2 9,9306 2,423 166,96 890 – 1,3/2,0
A/S Ce0,95Cu2Si2 9,9225 2,421 166,84 700 470 2,3/4,2
S Ce1,05Cu2Si2 9,9190 2,418 166,84 – 750 1,6/2,3
aRRR = ρ300 K/ρ2 K
3.3.4 STRUKTUR UND STRUKTURELLE FEINHEITEN VON CECU2SI2
Erste Strukturuntersuchungen an CeCu2Si2 erfolgten von BODAK et al. [291] und RIEGER et al.
[292] an Pulverproben. JARLBORG et al. [293] bestimmten die Struktur anhand von Einkristallen.
Demnach kristallisiert das CeCu2Si2 im ThCr2Si2-Strukturtyp mit der Raumgruppe I4/mmm
(139). Eine „Substitution“ der „Si-Vakanzen“ im CeSi2 durch Cu, führt somit zur Ausbildung eines
neuen Strukturtyps. Obwohl dieser ebenfalls eine tetragonale Symmetrie aufweist, erniedrigt sich
insgesamt die Raumgruppensymmetrie von (141) nach (139). Die besetzten WYCKOFF-Lagen sowie
die Lage-Symmetrien und Atomkoordinaten sind in Tab. 3.3 zusammengefasst. Alle Atome besetzen
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Tab. 3.3: WYCKOFF-Lagen, Lage-Symmetrie und Atomkoordinaten von CeCu2Si2, welches in der
Raumgruppe I4/mmm (139) mit a ≈ 3,53 Å, c ≈ 10,54 Å und zSi ≈ 0,36 kristallisiert.
Atom WYCKOFF-Lage Lage-Symmetrie x/a y/b z/c
Si 4e 4mm 0 0 zSi
Cu 4d 4¯m2 0 1/2 1/4
Ce 2a 4/mmm 0 0 0
c
ab Ce
Si
Cu
(a)
(b)
Abb. 3.13: Tetragonale Elementarzelle von (b) CeCu2Si2 (Raumgruppe: I4/mmm (139)) im Vergleich zum
(a) CeSiξ mit ξ ≈ 2 (Raumgruppe: I41/amd (141)). Man erkennt, dass die Cu-Atome schichtenweise in die
Ce-Si-Struktur eingebaut werden.
hochsymmetrische Lagen: es existiert nur ein freier Parameter, die Koordinate zSi der Si-Lage. Die
Elementarzelle ist in Abb. 3.13(b) gezeigt.
Die Struktur lässt sich als Anordnung jeweils reiner Ce-, Si- und Cu-Ebenen senkrecht zur
vierzähligen Drehachse bzw. zum Basisvektor ~c verstehen. Hierbei sind die Si-Atome so auf
die Lücken der Ce-/Cu-Stapelung verteilt, dass sie sich näher an den Cu-Atomen befinden (Cu-
Si-Abstand: 2,42 Å, Ce-Si-Abstand: 3,14 Å). Die Si-Atome sind durch Überlapp zwischen den
Elektronenorbitalen der benachbarten Atome gebunden und damit durch einen kovalenten Anteil
dominiert. Bezieht man die Elektronegativitäten der beteiligten Elemente ein, so lassen sich unter
Berücksichtigung der Koordinationszahl und weiterer Größen die theoretischen Bindungslängen
abschätzen [146]. Hieraus folgt, dass (i) weder Ce noch Cu mit den vier umgebenden Ce- bzw.
Cu-Nachbaratomen gleicher Spezies fest verbunden sind, (ii) die Si-Atome eine kovalente Bindung
wie in reinen Si-Kristallen eingehen und (iii) die Ce-Si-, Ce-Cu- sowie Cu-Si-Bindungen stark sind
aber keine Richtung bevorzugt ist. Im Vergleich zu anderen Stoffen (vgl. Kap. 2.2.1) sind insgesamt
eher schwache Bindungen ausgeprägt, da die DEBYE-Temperatur mit TD ≈ 200 K [83] niedrig ist.
Sämtliche Proben-Typen des CeCu2Si2 kristallisieren im selben Strukturtyp. Da aber der
Grundzustand empfindlich auf die Synthesebedingungen reagiert (vgl. Kap. 3.3.3), spielen hier
mit hoher Wahrscheinlichkeit chemische Effekte eine entscheidende Rolle. Nach [286] führt
Cu-Überschuss zu supraleitenden Proben und der umgekehrte Fall zur Stabilisierung des Anti-
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ferromagnetismus. Untersuchungen unter Verwendung der Elektronenstrahlmikrobereichsanalyse
(EPMA) sowie der Röntgendiffraktometrie an polykristallinen Proben ergaben keine deutlichen
Unterschiede zwischen den Proben-Typen. Allerdings berichten FEYERHERM et al. [294], dass das
größte beobachtete Tc mit Cu-Überschuss – bestimmt mittels EPMA – in Einklang steht, wobei
zusätzliche Cu-Atome in der CeCu2Si2-Matrix zu Spannungen und gleichzeitig einer Begünstigung
des supraleitenden Zustands führen können. In [295] wird vermutet, dass das Cu-Untergitter sowie
die Größe der 4f -5d-Hybridisierung in der a-b-Ebene – charakterisiert durch den Gitterparameter a
– einen wichtigen Einfluss haben. Letzteres hat zur Folge, dass bei ausreichend großem Überlapp
dieser Wellenfunktionen kein Magnetismus auftritt und stattdessen Supraleitung möglich wird.
Ausführliche Untersuchungen an verschiedenen Einkristallen erfolgten von ASSMUS et al. [283].
Spektroskopisch konnten keine Unterschiede in der Zusammensetzung (Auflösung ±5 %) ermittelt
werden. Glühbehandlungen und Bestimmung des Tieftemperaturwiderstands ρ0 gaben Anlass zur
Vermutung, dass die S-Typ-Kristalle eine perfektere Struktur aufweisen. Eine generelle Korrelation
von ρ0 und Tc wurde jedoch nicht beobachtet. Eindeutig aber war der Zusammenhang zwischen
Cu-Überschuss bei der Einwaage und supraleitendem Verhalten. In der Literatur werden noch
weitere strukturelle Feinheiten diskutiert. Demnach könnten Leerstellen im Allgemeinen [296], Cu-
Leerstellen [283, 284] oder Ce-Leerstellen [297] im Speziellen, eine Cu/Si-Lagenfehlordnung [298],
interne Spannungen (Größenordnung von kbar) [79, 283] oder geringe Fremdphasenanteile [298]
einen signifikanten Einfluss auf die Eigenschaften ausüben.
Trotz der vielen berichteten Untersuchungen zu strukturellen Feinheiten erfolgten ausführliche
systematische Röntgeneinkristall- und absorptionsspektroskopische (EXAFS-) Untersuchungen an
den drei verschiedenen Proben-Typen bisher nicht. Im Folgenden sollen nun hoch-qualitative Proben
mittels röntgenographischer Analysen hinsichtlich des Auftretens dieser unterschiedlichen Defekte
untersucht werden. Bevor die Nahordnung der Ce- und Cu-Atome vorgestellt wird, erfolgt die
Charakterisierung des Phasenbestands und der Fernordnung.
3.3.5 METALLOGRAPHIE UND PHASENBESTAND: HETEROGENE MIKROSTRUKTUR
In allen Proben (A-, A/S- und S-Typ) wurden mittels lichtmikroskopischer, elektronenmikroskopi-
scher sowie röntgeneinkristalldiffraktometrischer Messungen Fremdphaseneinschlüsse festgestellt.
Insbesondere konnten glasklare eingewachsene Bereiche mit einer Ausdehnung von 50 . . . 100 µm
beobachtet werden, welche einer perowskitartigen Phase des Ce zugeordnet werden. Fremdpha-
sen mit Cu-Anteil, wie sie von LANG et al. [295] oder MAZILU [40] berichtet worden sind,
konnten dagegen nicht nachgewiesen werden. Die A-Typ-Proben zeigten in vereinzelten Bereichen
anhaftende weiße bis grünliche Schichten. In den helleren Bereichen – und nur dort – wurde
mit stichprobenartigen EDX-Messungen hauptsächlich Al nachgewiesen, so dass sich auf eine
Al2O3-Phase schließen lässt. Die grünen Bereiche bestanden hauptsächlich aus dem Element Ce,
was auf eine Ce-Oxid-Phase hinweisen könnte. Während die Al-haltige Fremdphase vermutlich
vom Tiegelmaterial stammt [285], könnte letztere durch Oxidation entstanden sein. Es sei darauf
hingewiesen, dass die untersuchten Einkristalle über mindestens 2 Jahre hinweg unter Exiskkator-
bedingungen stabil waren. Die A/S-Kristalle wiesen bänderartige Einschlüsse einer kupferfarbenen
Fremdphase an der Oberfläche auf, die im Vergleich zu anderen Bereichen eine Zusammensetzung
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Abb. 3.14: Rückstreuelektronenaufnahme (Beschleunigungsspannung 20 kV) einer (a) weißlichen Schicht
(vermutlich Al2O3) auf einem A-Typ-Kristall und (b) kupferfarbener bänderartiger Einschlüsse (helle
Bereiche) in einem A/S-Typ Kristall.
von etwa 1:2:2 aufwies (EDX). Im Vergleich dazu wurde an vielen anderen Stellen ein Si-Defizit
festgestellt, wobei die Zusammensetzung in Richtung 1:2:1 tendierte. Einkristalle der S-Typ-Proben
besaßen ein insgesamt „fleckigeres“, raueres Aussehen. Zusammenfassend lässt sich eine äußerst
heterogene Mikrostruktur für alle Proben feststellen, die sich in dem vergleichsweise geringen
Restwiderstandsverhältnis widerspiegelt.
In röntgenpulverdiffraktometrischen Messungen konnten keine signifikanten Fremdphasenantei-
le nachgewiesen werden, weil der Phasenanteil nur gering war oder diese in Form amorpher Phasen
vorlagen.
Eine an jeweils zwei verschiedenen Kristallen der drei Proben-Typen (Durchmesser: 3 . . . 5 mm)
durchgeführte Massendichte-Bestimmung – die Werte sind in Tab. 3.5 auf S. 132 zusammengestellt
– ergab signifikante Unterschiede und eine vom A- zum S-Typ ansteigende Massendichte. Dieser
Trend wird im nächsten Kapitel diskutiert.
3.3.6 CHARAKTERISIERUNG DER FERNORDNUNG: STRUKTUR, STAPELFEHLER,
VALENZ UND DOMÄNENSTRUKTUR
Von allen drei Proben-Typen wurden verschiedene Kristalle sondiert und röntgeneinkristalldiffrak-
tometrisch vermessen (experimentelle Details sowie verfeinerte Strukturparameter finden sich in
Tab. C.1 und C.2 in Anh. C). Die Präparation war hier besonders schwierig, da einige Einkristalle –
insbesondere die S-Typ-Proben – bei kritischem Druck in kleinste Kristallite mit einem Durchmesser
von weniger als 10 µm zerfielen.
An ausgewählten Kristallen wurde mit dem STADI4 ein umfassender Datensatz nach den
Methoden (A) („Learnt Profile“) und (B) („Background-Peak-Background“) aufgenommen (siehe
Kap. 1.5.2). Beim Verfeinern der Struktur und Rekonstruktion der ED stellte sich heraus, dass
die unterschiedlichen Methoden zu drastischen Unterschieden in den bestimmten Reflexintensitäten
führten und sich direkt in den Gütekriterien (Rint und Rσ) niederschlugen. Für die Messung (A)
waren diese Werte systematisch um mehr als 1 % erhöht. Eine Strukturverfeinerung zeigte für (A)
systematisch um mehr als 2 % vergrößerte Güteparameter (R1 und wR2). Im Folgenden werden die
Ergebnisse beider Messmodi vorgestellt und diskutiert.
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Abb. 3.15: Einkristalldiffraktometrisch bestimmte Gitterparameter verschiedener Einkristalle der drei Proben-
Typen. Sowohl der Mittelwert als auch der Fehler σ (Konfidenzintervall: 95 %) sind eingezeichnet.
METRIK. Die tetragonal-innenzentrierte Struktur der Raumgruppe I4/mmm konnte für alle
untersuchten Kristalle der drei Proben-Typen bestätigt werden. Zusätzliche Reflexe waren nicht
nachzuweisen. In Abb. 3.15 sind die jeweiligen Elementarzellparameter zusammengestellt. Sie sind
konsistent mit den pulverdiffraktometrischen Daten in Tab. 3.2. Für die supraleitenden Kristalle
kann, wie in [287] berichtet, ein kritisches Elementarzellvolumen von VEZ ≤ 167Å3 bestätigt
werden. Allerdings existiert ein viel deutlicherer Trend im Gitterparameter c, der von Kristallen mit
reinem antiferromagnetischen hin zu Kristallen mit reinem supraleitenden Grundzustand abnimmt.
Obwohl der Parameter a keinen Trend analog zum Parameter c zeigt, sind diese Werte für die
jeweiligen Proben-Typen dennoch charakteristisch. Übereinstimmend mit dem Trend in Tab. 3.2
und 3.5 (S. 132) fand MAZILU [40] für das System ErPd2Si2 ebenfalls einen mit sinkendem Si-
Gehalt abnehmenden Gitterparameter c bzw. zunehmenden Parameter a. Beide wiesen ein lineares
Verhalten zwischen 40 . . . 46 At.-% Si auf, wobei unterhalb bzw. oberhalb dieser Grenze zusätzliche
Fremdphasen (ErPd2Si bzw. Er2PdSi3) auftraten.
ELEKTRONENDICHTE. Aus den Beugungsdaten wurde in einem weiteren Schritt die Elektronen-
dichte unabhängig vom Strukturmodell mit der MEM rekonstruiert. Schnitte dieser ED bei y = 0
((010)-Ebenen) sind in Abb. 3.16 dargestellt. Es konnten für die Datensätze (A) ungewöhnlich starke
zusätzliche Maxima an den WYCKOFF-Positionen 2b und 8g innerhalb der Elementarzelle registriert
werden. Diese nehmen von A- zu S-Typ-Kristall zu. Dagegen enthält die ED für den S-Typ-Kristall,
die aus den Daten der Messmethode (B) rekonstruiert wurde, keine zusätzlichen Maxima und die
experimentelle gleicht der theoretischen mittels DFT berechneten ED2 für ideales CeCu2Si2 (vgl.
Abb. 3.16(a, f)).
Bestimmt man die Ladungen pro Atomlage anhand der rekonstruierten experimentellen ED,
so lassen sich zum Teil starke Abweichungen zwischen den Werten der beiden Messmethoden
feststellen (vgl. Tab. C.6 und C.7 in Anh. C). Dennoch existiert ein für beide ED (Fall (A) und (B))
vergleichbarer Trend der individuellen Ladungen. Die beste Übereinstimmung von gemessenen und
simulierten Intensitäten (geringste Gütewerte R1 und wR1) konnten für den A-Typ-Kristall erreicht
werden.
2Hierbei stellte sich heraus, dass die Gitterparameter der A/S-Typ-Probe – bei Annahme einer idealen CeCu2Si2-
Struktur – mit der geringsten Gesamtenergie korrelierte [299].
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Abb. 3.16: Schnitte durch die Elektronendichte von CeCu2Si2 bei y = 0 ((010)-Ebene). Die Konturlinien
folgen einer logarithmischen Skalierung. Gezeigt ist in (a) eine mittels DFT theoretisch berechnete ED von
idealem CeCu2Si2. Diese ist mit der (010)-Ebene der Elementarzelle von CeCu2Si2 überlagert. Die unter
Nutzung der MEM rekonstruierte experimentelle ED eines S-, A/S- und A-Kristalls – hier wurden die Daten
(A) verwendet – ist in (b), (c) und (d) zu sehen. Eine gemäß einem Stapelfehler simulierte ED ist in (e) gezeigt.
In (f) ist die aus den experimentellen Daten (B) rekonstruierte ED des S-Typ-Kristalls dargestellt, die nunmehr
keine zusätzlichen Maxima auf den WYCKOFF-Lagen 2b und 8g aufweist.
STAPELFEHLER? Die unterschiedlichen Ergebnisse aus beiden Messstrategien sind nicht auf einen
Einfluss der Messzeit zurückzuführen. Im Falle aller vermessenen S-Typ-Kristalle liegt eine stark
anisotrope Profilform vor, die für die Unterschiede verantwortlich ist. Sowohl die Breite als auch
die Auflösung des pro Reflex abgetasteten Winkelintervalls wurden deshalb durch die Messroutine
(A) zu klein abgeschätzt und die integralen Intensitäten für ausgewählte Reflexe daher nicht korrekt
berechnet.
Beide Messstrategien führen zwar zu unterschiedlichen Absolutwerten für die Ladung der
Ce-, Cu-, und Si-Lagen sowie für sämtliche Güteparameter, die jeweiligen Trends jedoch sind
vergleichbar. Die Tendenz der strukturellen Feinheiten (Bindungsabstände, Koordinate zSi, Verschie-
bungsparameter, Extinktion) innerhalb der jeweiligen Messserie der Proben-Typen bleibt ebenso
erhalten. Aus Sicht der Struktur bestehen daher tatsächlich systematische Unterschiede zwischen den
Proben, die im Fall (A) allerdings deutlich betont werden. Da aber die bestimmten Reflexintensitäten
im Fall (A) „ungünstig“ beeinflusst wurden (Widerspiegelung in den Güteparametern), dürfen
die Abweichungen zwischen den Proben-Typen nur als „Hinweis“ für strukturelle Unterschiede
aufgefasst werden.
Soll in die Unterschieden zwischen den verschiedenen Proben-Typen (Daten (A)) dennoch
eine physikalische Bedeutung hinein interpretiert werden, so muss auf den Einbau vereinzelter
Stapelfehler geschlossen werden, wobei eine zunehmende Stapelfehlerdichte von A- zu S-Typ-
Kristall hin auftritt. Solch ein Stapelfehler könnte auf ein bestimmtes Volumen begrenzt sein oder
als unendlich ausgedehnter planarer Defekt auftreten. Abb. 3.17 veranschaulicht den Charakter
eines mit den Daten (A) konformen Modells. Dieser Stapelfehler lässt sich durch Translation
eines Strukturmotivs mit einem Translationsvektor der Form 1/4 · <201> beschreiben und trägt den
Charakter einer Verwachsung von ThCr2Si2- und Cu-Strukturtyp (kubisch flächenzentriertes Gitter).
Eine ähnliche Verwachsung wurde von DÜNNER et al. [300] auch für die Verbindungen BaCu6P2
und BaCu6As2 berichtet. Konstruiert man eine Überstrukturzelle mit den Basisvektoren 3~aCeCu2Si2 ,
3~bCeCu2Si2 und 4~cCeCu2Si2 , die solch einen Stapelfehler beinhaltet (Volumenanteil des Stapelfehlers
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Abb. 3.17: Darstellung eines vorgeschlagenen Stapelfehlers (planaren Defekts). Dieser kann durch eine
Verschiebung einer Struktureinheit um einen Translationsvektor ~T = 1/4 ·<201> beschrieben werden.
Damit könnte beispielsweise ein Si-Defizit aufgefangen werden. Der hier dargestellte Bereich der CeCu2Si2-
Struktur soll weniger den auf genau diese Weise realisierten Stapelfehler zeigen als vielmehr dessen Charakter
andeuten.
kleiner als 3 %), und rekonstruiert aus den simulierten Intensitätsdaten3 die ED, so ist sie in allen
ihren Eigenschaften konsistent mit den Daten (siehe Abb. 3.16(e)).
Die Verfeinerung einer solchen „Überstrukturzelle“ mit den Daten von (A) lieferte hier im
Vergleich zum Idealmodell von CeCu2Si2 nicht nur kleinere Güteparameter bei gleicher Anzahl an
verfeinerten Parametern, sondern auch die für ideales CeCu2Si2 erwarteten Verschiebungsparameter
mit U11 < U33 für alle Atome. Hinzu kommt, dass der Gitterparameter c – dieser sollte sich aufgrund
der fehlenden Ce-Si-Schicht reduzieren, wenn man Cu-Cu-Abstände wie in der idealen CeCu2Si2-
Struktur annimmt – und die von A- zu S-Typ-Kristalle ansteigende Massendichte von diesem Modell
richtig wiedergegeben wird. Es lässt sich zeigen, dass durch die Verkleinerung von c und das
„Weglassen“ der Ce-Si-Schicht die Massendichte für die Stapelfehler-Elementarzelle erhöht ist. Bei
genügender Stapelfehlerdichte müsste sich folglich die Massendichte erhöhen. Eine Abschätzung
führt hier zu einem Anteil an Stapelfehler-Elementarzellen von ca. 5 Vol.-%.
Stapelfehler mit diesem Charakter sollten in TEM-Aufnahmen von S-Typ-Kristallen nachge-
wiesen werden. Jedoch gelang es in mehreren Versuchen nicht, eine geeignete Orientierung zu
präparieren. Alle aufgenommenen TEM-Bilder zeigten eine äußerst heterogene Struktur, inklusive
verschiedener Stapelfehler, wie in der repräsentativen Aufnahme in Abb. 3.18 zu sehen. Ob hier
die Präparationsmethode die Defekte einbringt – die S-Typ-Proben zerfielen, wie oben beschrieben,
teilweise bereits bei der Präparation von Einkristallen –, kann nicht eindeutig geklärt werden. Auch
3Für die Überstrukturzelle wurde eine orthorhombische Symmetrie (Raumgruppe: P222 (16)) verwendet. Mit dem
Programm PowderCell [225] erfolgte die Berechnung der Strukturfaktoren unter Berücksichtigung der experimentellen
Bedingungen. Anschließend wurden die Indizes der Reflexe transformiert, Reflexe mit rationalen Indizes aussortiert und
die Reflexionsbedingung für die Raumgruppe I4/mmm (139) angewendet. Mit den so generierten Intensitäten wurde
sowohl eine Verfeinerung der CeCu2Si2-Struktur durchgeführt als auch die ED mit der MEM rekonstruiert.
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Abb. 3.18: Repräsentative TEM-Aufnahme eines S-Typ-Kristalls. Die FOURIER-Transformierte (FFT) zeigt
überlagerte Reflexe mehrerer vorliegender Orientierungen (<201> und <111>) bzw. Domänen, die auch als
Verzwillingungen interpretiert werden könnten.
die intensive Suche geeigneter Orientierungen im TEM anhand von Pulvern führte nicht zum Erfolg.
Vermutlich spalten die Kristalle nicht parallel zu den Hauptachsen. Die TEM-Aufnahmen der A/S-
Typ-Proben wiesen insgesamt eine „homogenere“ Struktur auf als die Aufnahmen der S-Typ-Proben.
Neutronenmessungen neueren Datums weisen für die S-Typ-Proben statt einer langreichweitigen
antiferromagnetischen Ordnung unterhalb von T ≈ 0,8 K diffuse Reflexmaxima an den Positionen
auf, wo für die anderen Proben-Typen die Reflexe der magnetischen Struktur beobachtet werden
[81]. Daraus lässt sich eine Korrelationslänge von ca. 60 . . . 70 Å für diese Proben abschätzen,
die sich wiederum mit der Ausdehnung der Elementarzelle des Stapelfehlermodells, welche in der
Größenordnung von ca. 40 Å liegt und mit der Ausdehnung des in Abb. 3.18 gezeigten Gitterdefekts
deckt.
STRUKTUR. Verfeinert man die Idealstruktur des CeCu2Si2 unter Berücksichtigung der Daten (B),
so werden die besten Gütewerte für den A-Typ-Kristall erzielt (R1 = 1,54 %; wR2 = 3,97 %;
S = 1,26). Die Struktur dieser Probe stimmt mit derjenigen des CeCu2Si2 am besten überein. Für
die verfeinerten Parameter (siehe Tab. C.2 in Anh. C) können insgesamt nur kleine Unterschiede
beobachtet werden. Während die Koordinate zSi im Rahmen von 2σ für die unterschiedlichen
Proben-Typen gleich ist, weisen die isotropen Verschiebungsparameter der S-Typ-Proben um mehr
als 5 % größere Werte auf. Insbesondere sind die anisotropen Parameter der Cu-Lage in der ~a
-
~b-Ebene deutlich größer, wohingegen U33 im Rahmen von 1σ identisch ist. Auch in [284]
wird berichtet, dass die Cu-Atome einen erhöhten Verschiebungsparameter (bestimmt mittels
Einkristalldiffraktometrie) aufweisen. Im Vergleich zum YNi2B2C sind die Verschiebungsparameter
Umn für das CeCu2Si2 insgesamt deutlich größer. Dies kann auf die schwächere Bindung der
Atome in diesem System zurückgeführt werden. Ein Vergleich der Umn mit denen des in Kap. 3.2
untersuchten modulierten Ce-Si-Einkristalls führt im Falle der SE-Atome zu vergleichbaren Werten,
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im Falle der Si-Atome zu deutlich kleineren. Dies weist auf eine insgesamt „perfektere“ Ordnung der
Si-Atome für die CeCu2Si2-Einkristalle hin.
LADUNGEN UND VALENZ. Eine Analyse der gemäß BADER-Partitionierung aus der MEM-ED
rekonstruierten Ladungen der Atome (siehe Tab. 3.5, S. 132) zeigt, dass im Falle des A-Typ-
Kristalls mehr Ladung am Ce-Atom angeordnet ist, sowohl im Vergleich zum Modell sphärischer
Atome (ISAM), als auch im Vergleich zum S-Typ-Kristall. Dieser Befund ist bemerkenswert, da
die magnetische Ordnung des CeCu2Si2 an die Ce-Atome geknüpft ist, genauer gesagt, an das
Vorhandensein lokalisierter Elektronenspins. Die beobachtete höhere Ladung entspricht beim Ce-
Atom des A-Typ-Kristalls einer niedrigeren Valenz, was konsistent mit dem Vorhandensein von im
Vergleich zum S-Typ-Kristall zusätzlichen Elektronenspins ist.
Ferner findet sich für den S-Typ-Kristall im Vergleich zum A-Typ mehr Ladung am Cu-Atom,
wobei hier der Wert vergleichbar mit dem ISAM ist (siehe Tab. 3.5, S. 132). Ob dies einen günstigen
Einfluss auf die Supraleitung des S-Typ-Kristalls hat lässt sich nur vermuten. Allerdings gelingt
es im Falle der Cu-basierten HTSL (vgl. Kap 1.2.7) das Auftreten von Supraleitung durch die
Ladungsträgerkonzentration innerhalb der Cu-Ebenen zu beeinflussen [301].
Aus den integrierten Ladungen der Atome ergibt sich, dass deren Besetzung weniger als 1,2 %
variiert. Nach F. STEGLICH [63] können nicht mehr als etwa 1 % der Cu- und Si-Atome ihre Plätze
tauschen. Mit den Werten in Tab. 3.5 (S. 132) lässt sich für den A-Typ-Kristall etwa ein ähnlicher
Spielraum für eine mögliche Lagenfehlordnung berechnen, wobei eine Besetzung der Cu-Lage durch
2,2 At.-% Si und eine Besetzung der Si-Lage von weniger als 0,5 At.-% Cu möglich ist. Für den S-
Typ-Kristall kann lediglich die Si-Lage durch eine Unterbesetzung von maximal 0,4 % betroffen
sein. Eine Lagenfehlordnung ist nicht möglich.
Die erhöhte Ladungsdichte am Ce-Atom, des A-Typ-Kristalls korrespondiert nicht mit dem Ce-
Gehalt der Einwaage bei der Synthese (vgl. Tab. 3.5)
MASSENDICHTE. Die bestimmten signifikanten Unterschiede in der Massendichte (siehe Tab. 3.5,
S. 132) können mehrere Ursachen haben, u. a. die Zusammensetzung, das Elementarzellvolumen
oder den Fremdphasengehalt. Die Massendichten weisen einen der Zusammensetzung der Einwaage
(hinsichtlich des Ce-Gehalts), die von A- zu S-Typ-Probe ansteigt, analogen Trend auf. Subtrahiert
man von der experimentelle Massendichte ρexp die ideale Röntgendichte ρrön – dieser liegen eine de-
fektfreie Zusammensetzung von 1:2:2 sowie die experimentell bestimmten Gitterparameter zugrunde
– erwartet man leicht erhöhte ρrön-Werte. Tatsächlich ergeben sich die folgenden Differenzen: ∆ρ =
ρexp − ρrön = −0,004 g/cm3 (A-Typ), ∆ρ = −0,007 g/cm3 (A/S-Typ), ∆ρ = +0,019 g/cm3
(S-Typ). Die für A- und A/S-Typ-Proben berechneten Differenzen entsprechen den Erwartungen:
der S-Typ-Kristall weicht davon ab. Für diesen weist der vergleichsweise große Unterschied in
die umgekehrte Richtung, so dass eine andere Ursache vorliegen muss. Eine möglich Ursache
sind Verunreinigungen mit im Vergleich zur CeCu2Si2-Phase erhöhter Massendichte, beispielsweise
durch das Flussmittel (Cu mit ρ = 8,93 g/cm3). Unter Berücksichtigung des Stapelfehlers sollte die
Massendichte durch den erhöhten Cu-Anteil in der Stapelfehler-Elementarzelle einerseits, als auch
durch die Verringerung des Gitterparameters c andererseits, zunehmen. Für die oben beschriebene
„Überstrukturzelle“ – diese weist eine Zusammensetzung von CeCu2,16Si1,91 auf – beträgt die
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Massendichte 6,587 g/cm3. Es ließe sich folglich die erhöhte Massendichte durch das Auftreten
dieser Art von Stapelfehlern erklären. Insbesondere hat die Massendichte der Proben einen deutlichen
Einfluss auf die Tieftemperaturphänomene – eine höhere Massendichte führt zur Supraleitung –, ganz
analog zum Anlegen eines äußeren Drucks (siehe [84]).
DOMÄNENSTRUKTUR. Ein Vergleich der Halbwertsbreiten ausgewählter Reflexe offenbart einen
abnehmenden Trend für die verschiedenen Proben-Typen, wobei für die S-Typ-Kristalle die kleinsten
Halbwertsbreiten – diese betragen ca. 66 % derjenigen der A-Typ-Kristalle – nachgewiesen werden.
Neutronenmessungen belegen diese Tendenz [302]. Die schärferen Reflexe der S-Typ-Kristalle
weisen auf eine „perfektere“ atomare Ordnung hinsichtlich des Auftretens von Punktfehlern hin,
die ebenfalls eine höhere Massendichte bedingt.
Die verfeinerten Extinktionsparameter variieren ebenfalls systematisch für die Proben-Typen.
Der Einfluss der Extinktion auf die Reflexintensitäten wächst gerade von A- (giso = 0,17(1)) nach
S-Typ-Kristall (giso = 0,47(2)), konsistent mit den beobachteten Halbwertsbreiten der Reflexe. Das
gewählte Modell für die Korrektur des Extinktionseinflusses (Typ I, LORENTZ-Verteilung [121])
zeigt, dass die Breite der Orientierungsverteilung der Domänen im Kristall den dominierenden
Einfluss ausübt und nicht die Größe der Domänen selbst oder deren Abstand voneinander. Eine
mögliche Interpretation ist, dass die Ausdehnung der Domänen ausreichend klein ist und diese
selbst dicht angeordnet sind. Der Abbau innerer Spannungen, wie sie von ASSMUS et al. [283]
und ALIEV et al. [79] diskutiert wurden führt hier zu einer verstärkten Mosaizität der Kristalle
und damit zu kleineren Domänen. Gemäß BECKER und COPPENS [303] sollte damit – als dritte
Einflussgröße – die Orientierung der Domänen zueinander den entscheidenden Einfluss auf die
Extinktion ausüben. Ist der Extinktionseinfluss groß, dann sind die Verkippungswinkel zwischen den
Domänen klein. Eine Berechnung der Halbwertsbreite dieser Winkelverteilung aus den verfeinerten
Extinktionsparametern [304], ergibt für den S-Typ-Kristall einen Wert von 0,014(1)′′ im Gegensatz
zu 0,039(2)′′ für den A-Typ-Kristall. Aus der Betrachtung der Extinktion folgt, dass der S-Typ-
Kristall insgesamt eine „perfektere“ Struktur aufweist, diese aber aus kleinen, dicht benachbarten
Domänen, wie auch für die anderen beiden Proben-Typen, mit jedoch kleineren Verkippungen
zueinander besteht. Das ist wiederum konsistent mit den TEM-Beobachtungen (vgl. Abb. 3.18), der
Massendichte und dem Vorliegen von Stapelfehlern, wobei letztere die Domänenstruktur hervorrufen
aber gerade nicht zu Verkippungen führen.
3.3.7 CHARAKTERISIERUNG DER NAHORDNUNG: VALENZ-ÄNDERUNG,
LAGENFEHLORDNUNG UND STAPELFEHLER
Um die mittels Einkristalldiffraktometrie gefundenen subtilen strukturellen Unterschiede – das mög-
liche Vorhandensein von Stapelfehlern – auf lokaler Ebene eingehender zu charakterisieren, wurden
absorptionsspektroskopische Messungen – nach der in Kap. 1.5.4 beschriebenen Vorgehensweise –
an Pulvern der drei verschiedenen Proben-Typen (A-, A/S- und S-Typ) durchgeführt. Experimentelle
Details können der Tab. C.3 in Anh. C entnommen werden. Für das Startmodell zur Simulation der
EXAFS-Daten wurden die einkristalldiffraktometrisch ermittelten Strukturparameter verwendet. Die
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Abb. 3.19: Theoretische Rückstreuamplituden (a) und Phasenverschiebungen der Photoelektronenwellen am
Ort des Absorberatoms (b) sowie des Rückstreuatoms (c) als Funktion der Wellenzahl k. Die Daten wurden
aus Ref. [305] entnommen.
Korrektur der Streupfadlängen ∆r war jeweils durch Definition geeigneter Randbedingungen an die
verfeinerbaren Strukturparameter gekoppelt.
In Abb. 3.19 sind die bei der Rückstreuung der Photoelektronenwelle an den Nachbaratomen
des Absorberatoms auftretenden Rückstreuamplituden und Phasenverschiebungen sowie die Pha-
senverschiebungen an den Absorberatomen dargestellt, die aus theoretischen Ab-initio-Rechnungen
gewonnen wurden [305]. Beiträge der verschiedenen Nachbaratome des betreffenden Absorberatoms
(Ce oder Cu) zum EXAFS-Signal χ(k) können demnach hinreichend gut unterschieden werden.
Während die Rückstreuamplituden und Phasenverschiebungen des Ce-Atoms im Bereich kleiner
(k > 6 Å−1) und großer (k ? 10 Å−1) Wellenzahlen dominieren, tragen die Cu-Atome zum
EXAFS-Signal bevorzugt im mittleren k-Bereich bei. So lassen sich Si-Beiträge erkennen, die nur bei
kleinen k-Werten signifikant beitragen, aber im Vergleich kleinere Phasenverschiebungen aufweisen.
Bei der Auswertung der EXAFS-Daten werden diese Umstände ausgenutzt.
ERGEBNISSE UND DISKUSSION Die im Transmissionsmodus des EXAFS-Experiments gewonne-
nen Messkurven sind in Abb. 3.20 zusammengefasst. Es lässt sich feststellen, dass die Umgebung
der Cu-Atome für alle Proben im Rahmen der Messgenauigkeit nahezu identisch ist (Abb. 3.20(a)).
Lediglich bei hohen k-Werten zeigt sich ein leicht unterschiedlicher Verlauf. Zieht man die
theoretischen Daten aus Abb. 3.19 hinzu, so könnte dies auf den Einfluss benachbarter Ce-Atome
zurückzuführen sein, die genau in diesem Bereich signifikant zum EXAFS-Signal beitragen. Die Ce-
K-EXAFS (Abb. 3.20(b)) zeigt im gesamten k- bzw. r-Bereich einen unterschiedlicher Verlauf für
die drei Proben-Typen. Demnach korrelieren die verschiedenen Eigenschaften der Proben-Typen mit
einer geänderten Ce-Umgebung, kongruent mit dem vorhergehenden Abschnitt.
Ist die elektronische Struktur der Ce-Atome deutlich unterschiedlich, so schlägt sich dies auch
in den Absorptionskanten nieder. Obwohl die 1s-Elektronen kernnah sind, lassen sie sich dennoch
für den Nachweis von Unterschieden in der Nahordnung der betreffenden Atome heranziehen
(siehe beispielsweise LEISEGANG et al. [306]). In Tab. 3.4 sind die Energien der vermessenen
Absorptionskanten zusammengestellt. Sowohl die Ce-K- als auch die Cu-K- Absorptionskante
sind im Rahmen der einfachen Standardabweichung für alle Proben identisch. Auch der Nahkan-
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Abb. 3.20: EXAFS-Funktionen χ(k) der untersuchten CeCu2Si2-Proben. Dargestellt sind die nach der
Datenreduktion extrahierten χ(k) für die Cu-K- (a) und Ce-K-EXAFS (b) aller vermessenen Probentypen.
tenverlauf weist keine signifikanten Unterschiede auf: die elektronische Umgebung der betreffenden
Absorberatome (Ce und Cu) für die jeweiligen Proben-Typen ist offensichtlich gleich. Dennoch sind
beide E0-Absolutwerte der A-Typ-Probe im Vergleich zu den Werten der anderen Proben-Typen
extremal. Im Fall der Ce-K- bzw. Cu-K-Absorptionskante sind sie am kleinsten bzw. am größten.
Eine Verschiebung der Absorptionskante hin zu kleineren Energien (Ce-K-Absorptionskante)
weist auf eine Erniedrigung der Valenz hin (siehe Kap. 4 oder LEISEGANG et al. [306]). Eine
bessere Abschirmung der Kernladung durch zusätzliche Elektronen führt zu einer geringeren
Bindungsenergie der 1s-Elektronen [307]. Umgekehrtes gilt für eine Verschiebung zu höheren
Energien. Dieses Resultat ist mit den Ergebnissen der einkristalldiffraktometrischen Ladungsanalyse
konsistent, aus der im Falle des A-Typ-Kristalls eine gegenüber dem S-Typ-Kristall um 0,4 e erhöhte
Ladung (erniedrigte Valenz) für das Ce-Atom sowie erniedrigte Ladung (erhöhte Valenz) für das
Cu-Atom folgt.
Mit der Änderung der Ce-Valenz ist auch eine Änderung des Ce-Atomvolumens (berechnet
gemäß BADER-Analyse) von 21,6 Å3 (S-Typ) auf 22,0 Å3 (A-Typ) verbunden. Für die SE mit ra-
tionalen Valenz-Werten (z. B. SE = Ce) tritt eine nicht-lineare Valenz-Atomvolumen-Abhängigkeit
auf – Ursache ist u. a. die elastische Energie, die von der Differenz der Elastizitätsmoduln der
zwei möglichen Valenzzustände (Ce3+ und Ce4+) abhängt [308] –, mit der die unterschiedlichen
c-Parameter erklärbar wären. Des Weiteren berichten BELLARBI et al. [288], dass die Erhöhung
der Übergangstemperatur Tc mit dem Auftreten einer Valenzänderung von Ce3+ nach Ce3+ǫ+
verbunden ist. Hierzu untersuchten sie den elektrischen Widerstand einer S-Typ-Probe druck- und
temperaturabhängig. Auch RÖHLER et al. [309] untersuchten die Ce-Valenz im CeCu2Si2. Hierzu
Tab. 3.4: Energien der Ce-K- und Cu-K-Absorptionskanten für alle vermessenen Proben-Typen.
Probe E0(Ce-K) (eV) E0(Cu-K) (eV)
A-Typ 40441,8(2) 8979,76(10)
A/S-Typ 40442,4(5) 8979,68(13)
S-Typ 40442,0(3) 8979,66(10)
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Abb. 3.21: Simulierte Cu-K-EXAFS-Daten der S-Typ-Probe. Dargestellt ist die mit k2 gewichtete EXAFS-
Funktionen χ(k) (a) und deren FOURIER-Transformierte |χ(r)| (b). Durch Verfeinerung konnte ein
vergleichsweise niedriger Gütewert von R = 2,3 % erzielt werden. Fixiert man den Parameter σ2Cu und gibt
einen realistischen Wert vor, so ergibt sich eine deutlich schlechtere Anpassung mit stark überbestimmten
Atomabständen der verschiedenen Koordinationsschalen (b).
verwendeten sie Ce-L3-XAS-Experimente und bestimmten die Valenz des Ce-Atoms für eine A-
Typ- und eine S-Typ-Probe, wobei letztere eine um 0,05 e erhöhte Valenz aufwies. Bei Anlegen eines
hydrostatischen Drucks von 150 kbar wurde die Valenz des A-Typ-Kristalls sogar um 0,32 e erhöht.
Dieser Wert liegt in der gleichen Größenordnung wie die aus den ED-Untersuchungen bestimmte
Differenz von 0,4 e zwischen den hier untersuchten A- und S-Typ-Proben. Dies ist zudem konsistent
mit den in [310] berichteten Variationen von etwa 0,3 e für verschiedene spektroskopisch untersuchte
Ce-Verbindungen. Damit ist es möglich, durch Druck aus einer A-Typ-Probe eine S-Typ-Probe
zu erzwingen, gerade durch die Änderung der Valenz bzw. den damit verbundenen Überlapp des
4f -Bands mit dem Leitungsband. Dies entspricht u. a. der Beobachtung von ALIEV et al. [79].
Auf Basis der vorliegenden Resultate sowie der in der Literatur berichteten Zusammenhänge ist
es wahrscheinlich, dass die unterschiedlichen Proben-Typen durch unterschiedliche (mittlere) Ce-
Valenzen hervorgerufen werden. Die großen Standardabweichungen der E0-Werte der A/S-Typ-
Probe weisen auf einen Zwischenzustand hin.
Da sich die 1s-Elektronen nicht an der Bindung beteiligen, darf aus den ähnlichen Energien
der Absorptionskanten nicht auf eine ungestörte Struktur im Allgemeinen geschlossen werden,
denn der EXAFS-Bereich gibt Änderungen der atomaren Nahordnung deutlicher wieder als der
XANES-Bereich. In einem ersten Schritt wurde daher das ideale CeCu2Si2-Strukturmodell an die
Cu-K-EXAFS-Daten angepasst. Dazu wurde ein Cluster mit einem Radius von 6 Å mit 27 Einfach-
und Mehrfachstreupfaden generiert. Für die jeweiligen Simulationen konnte ein Güteparameter von
R = 2,3 % (S-Typ), R = 3,4 % (A/S-Typ) und R = 4,6 % (A-Typ) erreicht werden. In Abb. 3.21
sind beispielhaft die Ergebnisse für die S-Typ-Probe gezeigt. Es lässt sich eine hervorragende
Anpassung des Modells an die Daten erkennen. Die verfeinerten Strukturparameter im Falle der Cu-
K-EXAFS sind mit den einkristalldiffraktometrisch gewonnenen vergleichbar. Anhand von |χ(r)|
ist erkennbar, dass bis zu einem Abstand von ca. 5 Å das Modell einen nahezu identischen Verlauf
mit den experimentellen Daten aufweist. Dennoch sind die Amplituden bei r ≈ 4,25 Å deutlich zu
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groß bzw. bei r = 4,9 Å deulich zu klein. Diese Abstände entsprechen einem Cu-Si- bzw. Cu-Ce-
Einfachstreupfad und deuten auf weniger Cu-Si-Pfade und mehr Ce-Cu-Pfade in den Proben hin.
Der Verschiebungsparameter des Cu-Atoms σ2Cu = 0,018(3) Å
2 ist fast doppelt so groß wie die
Parameter der beiden anderen Atome σ2Ce = 0,011(2) Å
2
und σ2Si = 0,007(1) Å
2
. Eine Verfeinerung
mit einem realistischeren Wert von σ2Cu = 0,01 Å
2 führt zu sehr schlechten Anpassungsergebnissen
(vgl. Abb. 3.21(b)). Auch die Modifizierung weiterer Verfeinerungsparameter führt nicht zu einer
Verringerung von σ2Cu.
Im Allgemeinen weist ein hoher σ2-Parameter auf eine starke Dämpfung aller Pfade hin, die
diesen Parameter beinhalten – hier die Pfade, die Cu enthalten. Eine stark erhöhte Varianz des
Absorber- zu Streuatomabstands deutet auf eine „heterogene“ Struktur in Bezug auf die Umgebung
der Cu-Atome hin. Dieses Ergebnis gilt für alle untersuchten Proben-Typen (vgl. Tab. C.4 in Anh. C)
und deutet ebenfalls auf innere Spannungen in den Proben hin. Eine andere Interpretation ist, dass
bestimmte Pfade im Idealmodell zu häufig vertreten sind, im r-Raum folglich zu hohe Amplituden
aufweisen. Hierbei können genau die Pfade (respektive Nachbaratome) identifiziert werden, die auch
mit dem Stapelfehlermodell kompatibel sind. Eine Reduzierung des Beitrags genau dieser Pfade,
beispielsweise durch Verringerung des Parameters der inelastischen Verluste S20 , führt ebenfalls zu
einer optimalen Anpassung.
Da die Proben im Cu-Fluss synthetisiert wurden, kann elementares Cu als Fremdphase innerhalb
der Proben vorliegen. Um diese Möglichkeit zu überprüfen, erfolgte eine Überlagerung des Cu-
EXAFS-Signals mit dem Signal einer reinen Cu-Phase. Es ergab sich jedoch keine Verbesserung der
Verfeinerungsqualität, im Gegenteil, es traten sogar physikalisch nicht sinnvolle Werte auf. Damit
kann ausgeschlossen werden, dass ein signifikanter Cu-Fremdphasenanteil vorliegt.
Eine hypothetische Lagenfehlordnung (Si auf Cu-Lage) wurde getestet und ergab zwar eine
Verbesserung gegenüber dem Idealmodell mit der Annahme σ2Cu = 0,01 Å
2
, jedoch mit wesentlich
schlechterer Güte gegenüber dem Idealmodell mit σ2Cu = 0,018(3) Å
2
. Si-Atome auf der Cu-Lage
scheinen vor diesem Hintergrund möglich, weil die Anzahl der Cu-Pfade dadurch reduziert wird
und eine „Dämpfung“ des entsprechenden EXAFS-Signals auftritt. Da die Einkristallmessungen im
Falle des S-Typ-Kristalls keinen Hinweis auf eine Lagenfehlordnung gaben, wurde dieses Modell
nicht weiter in Betracht gezogen. Jedoch lassen sich die Beobachtungen bezüglich der Cu-Streupfade
auch mit dem allgemeinen Modell der Lagenfehlordnung in Einklang bringen, da Fehlordnungen
mit geänderten Amplituden und Pfadlängen einhergehen und damit zu einer Dämpfung des EXAFS-
Signals führen. Es kann festgehalten werden, dass das Idealmodell mit einem erhöhten σ2Cu-Wert im
Vergleich zu allen anderen getesteten Modellen die niedrigsten Gütewerte aufwies.
Die Anpassung des Idealmodells (Cluster mit einem Radius von 6 Å, 10 Einfach- und Mehrfach-
streupfade) an die Ce-K-EXAFS-Daten ist in Abb. 3.22 für die S-Typ-Probe gezeigt. In diesem
Fall stimmt die ideale CeCu2Si2-Nahordnung am besten mit den Daten überein (R = 1,9 %).
Für die anderen beiden Proben lieferte die Verfeinerung Werte von R = 3,0 % (A/S-Typ) bzw.
R = 7,3 % (A-Typ). Die verfeinerten Parameter für alle Proben sind in Tab. C.5 in Anh. C
zusammengestellt. Auch hier tritt das gleiche Verhalten des σ2Cu-Parameters auf (siehe Abb. 3.22(b)),
wobei die anderen Strukturparameter mit den vorherigen Ergebnissen vergleichbar sind. Im Fall der
A-Typ-Daten wurde versucht, eine Reihe verschiedener Modelle an die Daten anzupassen, u. a. eine
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Abb. 3.22: Simulierte Ce-K-EXAFS-Daten der S-Typ-Probe. Dargestellt ist die mit k gewichtete EXAFS-
Funktion χ(k) (a) und deren FOURIER-Transformierte |χ(r)| (b) (R = 1,9 %).
Cu/Si-Lagenfehlordnung. Jedoch verbesserte sich der Güteparameter nicht signifikant. Deutliche
Unterschiede zum Idealmodell bestehen für A-Typ-Daten im Bereich k = 10 . . . 12 Å−1, also einem
von Ce dominierten Bereich (vgl. Abb. 3.19).
STAPELFEHLER. Schließlich soll die Vereinbarkeit der EXAFS-Daten mit dem Stapelfehlermodell
betrachtet werden. Da die EXAFS-Methode bei Verwendung von Pulverproben nicht zwischen
unterschiedlichen Bindungswinkeln der Atome zueinander unterscheiden kann, ist bis zur 4.
Koordinationsschale (Radius r < 3,77 Å) bei der Ce-EXAFS kein Unterschied feststellbar. Erst
Streupfade zu weiter entfernten Nachbarn würden für den vorgeschlagenen Stapelfehler zu einer
Änderung des Signals führen (vgl. Abb. 3.17). Deren Amplituden betragen aber nur einen Bruchteil
derjenigen der Nachbaratompfade, so dass die Anpassung dieser mit Standardabweichungen in
der Größenordnung der Beiträge selber einhergeht. Damit ist eine Beurteilung des Vorhandenseins
anhand der Ce-EXAFS vor diesem Hintergrund nicht eindeutig möglich.
Für die Cu-EXAFS ergeben sich ähnliche Schlussfolgerungen, allerdings sollte ein Stapelfehler
hier zu größeren Änderungen führen. Da die Cu-EXAFS-Daten aller Proben-Typen sehr ähnlich
sind, können die Änderungen durch die nachgewiesene Dämpfung der Cu-Pfade „verschleiert“
werden. Wird das Stapelfehlermodell für die Anpassung an die Daten einbezogen, ergeben sich leicht
verringerte Gütewerte und gleichzeitig mit dem Stapelfehler konsistente Verfeinerungsparameter
(Anteil/Beitrag bestimmter Pfade). Dies bedingt die Einführung weiterer verfeinerbarer Parameter,
und damit eine Erhöhung der Freiheitsgrade, die allein zu einer besseren Anpassung führt.
Stapelfehler sind in EXAFS-Daten nur nachweisbar, wenn ihr Volumenanteil, der hier als gering
abgeschätzt wird, die Nachweisgrenze übersteigt. Wie in Kap. 4, sind „Fremdbeiträge“ auch hier
nicht eindeutig in den EXAFS-Daten wiederzufinden. Andererseits kann die große Variation der Cu-
Abstände (große σ2Cu-Parameter) als Indiz für Stapelfehler gewertet werden, da diese zu zusätzlichen
induzierten Spannungen führen und das Spektrum weiterer Cu beinhaltender Pfade erweitern.
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3.3.8 ZUSAMMENFASSUNG UND AUSBLICK
Die vorliegenden Untersuchungen zeigen, dass alle drei Proben-Typen eine mit der Idealstruktur
vergleichbare Ordnung aufweisen, aber subtile Unterschiede zwischen ihnen bestehen. Die Ursachen
können nicht zweifelsfrei bestimmt, langreichweitige Fehlordnungen aber ausgeschlossen werden,
da keine zusätzlichen Beugungsreflexe auftreten. Die unterschiedliche Mikrostruktur der Proben-
Typen könnte dagegen einen erheblichen Einfluss auf die physikalischen Eigenschaften ausüben,
denn systematisch mit der Einwaage der Elemente (A→A/S→ S) ändern sich die Massendichte, die
Domänen-/Mikrostruktur und der Gitterparameter c. Für andere Parameter (Elementarzellvolumen,
Gitterparameter a, Energien der Ce-K-Absorptionskanten etc.) ist ein Trend gemäß A → S → A/S
zu beobachten. Um diesen Trend statistisch abzusichern, ist eine Untersuchung zusätzlicher Proben
mit weiteren Zusammensetzungen notwendig. Röntgeneinkristallmessungen mit hochenergetischer
Strahlung können dazu dienen einerseits größere Kristallvolumina zu charakterisieren sowie den
Extinktionseinfluss zu minimieren und andererseits auszuschließen, dass die Präparation der Kristalle
selbige in ihrer Mikrostruktur beeinflusst.
Einen wesentlichen Einfluss auf die Mikrostruktur üben Fremdphasen aus. Die Untersuchung
des Phasenbestands führt hier lediglich vereinzelt auf verschiedene Fremdphasen und bänderartige
Einschlüsse in den Kristallen. Die u. a. von BITTERLICH [223] im System Ho-Pd-Si berichteten
streifenartigen Einschlüsse konnten durch geeignete Glühbehandlung aufgelöst werden. Änderungen
von Struktur und Eigenschaften der CeCu2Si2-Kristalle können durch Untersuchungen vor und nach
der Glühung bestimmt werden. Auch wäre ein Vergleich mit mittels des Zonenschmelzverfahrens
gezüchteter Kristalle interessant, da durch zusätzliche Rotation bei der Synthese eine bessere
Homogenisierung der Schmelze erreicht wird.
Aus der Charakterisierung der Fernordnung folgt, dass die S-Typ-Kristalle die schärferen
Reflexe aufweisen, aber eine schlechtere Übereinstimmung mit dem Idealmodell des CeCu2Si2
zeigen. Offenbar ist die atomare Ordnung in diesen Kristallen insgesamt „perfekter“ – das belegt
auch die vergleichsweise bessere Übereinstimmung der Nahordnung der Cu- und Ce-Atome
mit dem Idealmodell. Da auch die inneren Spannungen höher sind als in den anderen beiden
Probentypen – der Extinktionsparameter weist auf nur geringe Verkippungen dicht benachbarter
Domänen geringer Ausdehnung hin –, konsistent mit der rauen Oberfläche dieser Kristalle und
der beobachteten Sprödigkeit, könnten hier ausgedehnte Stapelfehler eine Rolle spielen und den
kleineren Gitterparameter c sowie eine höhere Massendichte bewirken. Die Supraleitung der
S-Typ-Proben wird einerseits von den auch in der Literatur mehrfach beschriebenen inneren
Spannungen im Gefüge der S-Typ-Proben, die als zusätzlicher „chemischer Druck“ fungieren,
bevorteilt als auch von zusätzlicher Ladung im Cu-Netzwerk (entspricht erhöhter Valenz der
Ce-Atome). Interessanterweise wurde auch für die Verbindung YNi2B2C (Kap. 2) die höchste
Sprungtemperatur für die Kristalle mit der größten Massendichte gefunden. Unklar bleibt, wie
sich die Ergebnisse von Positronen-Lebenszeit-Bestimmungen an einer S-Typ-Probe [296], die auf
Leerstellendefekte hinweisen, einordnen lassen.
Für die A-Typ-Proben ist die Übereinstimmung der Fernordnung mit dem Idealmodell besser, die
Nahordnung der Ce- (und Cu-) Atome weicht jedoch ab. Umgekehrt wird die „gestörte“ Umgebung
der Ce-Atome auf das Vorhandensein unterschiedlicher Ce-Valenzen zurückgeführt. Dies spiegelt
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sich in der höheren Ladung bzw. niedrigeren Valenz (im Vergleich zum S-Typ-Kristall) – diese ist
eng mit der Besetzung des 4f -Orbitals verbunden – der Ce-Atome wider, welche die langreichweitige
magnetische Ordnung begünstigt.
Die durchgeführten Untersuchungen führen zu dem Schluss, dass die A/S-Typ-Proben nicht
nur aus Sicht der Eigenschaften, sondern auch hinsichtlich der Struktur einen Zwischenzustand
darstellen.
Die Cu-Umgebungen der drei Proben-Typen zeigen keine Unterschiede. Allerdings konnte
nachgewiesen werden, dass für alle Proben-Typen die Cu-Cu-Abstände stark variieren und diese
Variation wahrscheinlich die Unterschiede „überdeckt“. Wie bereits in Kap. 1.2.2 ausgeführt,
ereignen sich diese Phänomene auf der meV-Skala, so dass die magnetischen Effekte empfindlich auf
Störungen der Struktur reagieren sollten. Eine signifikante Lagenfehlordnung bzw. Unterbesetzung
der Atomlagen konnte zumindest für die S-Typ-Kristalle nicht nachgewiesen werden. Dass eine
Mischbesetzung der Cu/Si-Atomlagen nicht ausgeschlossen werden kann und prinzipiell möglich
ist, zeigt das Beispiel im folgenden Kapitel (Kap. 3.4). Es bleibt offen, ob die gebrochenzahlige
Valenz der Ce-Atome von einer geänderten Cu/Si-Ordnung herrührt, die gleichzeitig Ursache für das
unterschiedliche Tieftemperaturverhalten wäre, oder ob allein die veränderte mittlere Valenz des Ce-
Atoms die verschiedenen Kristall-Typen hervorruft. Aus den dargelegten Ergebnisse folgt somit in
Übereinstimmung mit Vermutungen in der Literatur, dass für das Ce-Cu-Si-System nicht das Si – wie
im vorhergehenden Kapitel – sondern das ÜM Cu die dominierende Spezies hinsichtlich struktureller
Feinheiten ist.
Ein „Ausweg“ aus den Unklarheiten bezüglich der „subtilen“ strukturellen Unterschiede könnte
die Ausbildung einer stapelfehlerähnlichen Mikrostruktur sein. Dieses Modell lässt genügend
Spielraum, um die beobachteten strukturellen Feinheiten hinreichend zu beschreiben: Massendichte,
Gitterparameter, Mikrostruktur und Korrelationslängen lassen sich auf diesem Wege verstehen.
Die Tab. 3.5 fasst die wichtigsten Ergebnisse noch einmal zusammen.
Tab. 3.5: Ausgewählte Charakteristika der ausführlich diskutierten Proben. Zusammensetzung der
Ausgangsstoffe für die Kristallsynthese (Einwaage), Massendichte ρexp, Gitterparameter c, Verhältnis c/a,
Elementarzellvolumen VEZ, Ladung Ne der jeweiligen Atome und die Halbwertsbreite der Winkelverteilung
der Kristalldomänen α. Die Standardabweichungen sind, sofern bestimmbar, in Klammern notiert.
Typ Einwaage ρexp (g/cm3) c (Å) c/a VEZ (Å3) Ne(Ce/Cu/Si) (e) α (′′)
A Ce0,90Cu2Si2 6,4193(8) 9,9326(14) 2,4208(5) 167,21(4) 57,4/29,1/14,2 0,039(2)
A/S Ce0,95Cu2Si2 6,4296(3) 9,9247(15) 2,4207(5) 166,83(3) – –
S Ce1,05Cu2Si2 6,4536(85) 9,9218(9) 2,4191(3) 166,90(2) 57,0/29,5/14,1 0,014(1)
3.4 Kommensurabel modulierte Struktur für SE2PdSi3: Ordnung in der Pd-Si-Unordnung? 133
3.4 KOMMENSURABEL MODULIERTE STRUKTUR FÜR SE2PDSI3:
ORDNUNG IN DER PD-SI-UNORDNUNG?
Das vorhergehende Kapitel zeigte, dass der Wechsel zwischen Magnetismus und Supraleitung
des CeCu2Si2 nur auf äußerst subtilen strukturellen Unterschieden beruhen, die sich zudem nur
schwer interpretieren lassen. Die in der Literatur vorherrschende Meinung, dass insbesondere eine
ÜM/Si-(Fehl-)Ordnung für die unterschiedlichen Eigenschaften verantwortlich ist, konnte nicht
ausgeschlossen werden.
Im nun folgenden letzten Teil zu den Siliziden wird abschließend ein Beispiel für eine
tatsächliche ÜM/Si-(Fehl-)Ordnung vorgestellt, die zeigt, dass ein ÜM eine Si-Lage besetzen kann
und offensichtlich auch Stapelfehler innerhalb der SE-ÜM-Verbindungen auftreten. Als Beispiel
dient hier ebenfalls das SE-ÜM-Si System, jedoch mit einer Zusammensetzung von SE ÜM0,5Si1,5
(SE2ÜMSi3), also einer der Fremdphasen, die bei der Synthese der SE ÜM2Si2-Phase gebildet
werden können.
Als Besonderheit wird in diesem Abschnitt die Ausbildung einer kommensurablen Überstruktur
vorgestellt. Während die vorhergehenden Abschnitte unterschiedliche Zusammensetzungen bei
gleichbleibenden Atomspezies behandelten, fokussiert dieser Abschnitt auf den Austausch der SE-
Elemente bei gleichbleibender Stöchiometrie.
Zunächst werden die SE2ÜMSi3-Verbindungen mit AlB2-Strukturtyp eingeführt und eine Über-
sicht über die strukturellen Besonderheiten, komplexen Eigenschaften und die Synthese gegeben
(Kap. 3.4.2, 3.4.3 und 3.4.4). In Kap. 3.4.5 – 3.4.9 wird die kommensurabel modulierte Struktur
des Ho2PdSi3 näher beleuchtet und sowohl die Fern- als auch die Nahordnung charakterisiert.
Kap. 3.4.10 gibt einen Einblick in mögliche strukturelle Ordnungsvarianten auf Basis quantentheo-
retischer Modellrechnungen. Dem schließt sich in Kap. 3.4.11 eine Diskussion der Struktur der
SE2PdSi3 an. Vor der Zusammenfassung dieses Abschnitts (Kap. 3.4.13), werden in Kap. 3.4.12
Struktur-Eigenschaft-Korrelationen hergestellt.
3.4.1 TERNÄRE SILIZIDE II
Von den drei großen Stofffamilien im SE-ÜM-Si-System (siehe Kap. 3.3.1) haben sich auch
solche als besonders interessante ternäre Verbindungen erwiesen, die mehrere kristallographisch
nicht-äquivalente SE-Lagen aufweisen. Anhand dieser Verbindungen kann die Abhängigkeit des
Magnetismus von den SE-Lagen untersucht werden. Von besonderem Interesse ist dabei der AlB2-
Strukturtyp und damit die in diesem Abschnitt untersuchte SE2PdSi3-Reihe.
Die AlB2-Struktur als einer der einfachsten anorganischen Strukturtypen wurde 1935 von HOF-
MANN et al. [252] aufgeklärt. Die Elementarzelle, die nur zwei – von insgesamt drei Atomen besetzte
– WYCKOFF-Lagen aufweist, ist am Beispiel der binären HoSi2-Verbindung in Abb. 3.23 gezeigt.
Sie besitzt hexagonale Symmetrie, wird durch die Raumgruppe P6/mmm (191) charakterisiert und
bildet damit die Holoedrie des hexagonalen Systems. Hier besetzen die SE-Atome die Al-Lagen,
während die Si-Atome die B-Lagen besetzen und dabei ein zweidimensionales Netz, ähnlich dem
Graphit, ausbilden. Es sind auch Varianten mit Vakanzen oder ÜM-Atomen anstelle von Si-Atomen
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Abb. 3.23: Elementarzelle von HoSi2 mit AlB2-Strukturtyp. Die Verbindung kristallisiert in der Raumgruppe
P6/mmm (191), wobei Ho und Si die WYCKOFF-Lagen 1a und 2d besetzen [44, 255].
möglich. Die in Abb. 3.23 gezeigte Elementarzelle – sie besitzt die Basisvektoren~aAlB2 ,~aAlB2 , ~cAlB2
– dient im weiteren Verlauf der Untersuchungen häufig als Bezugspunkt.
Vom AlB2-Aristotyp können 46 Strukturtypen abgeleitet werden [311]: binäre und ternäre inter-
metallische Verbindungen mit der Zusammensetzung SEX2, SE ÜM2, SE ÜM X und SE2ÜMX3,
wobei SE auch ein Alkali- oder Aktinoidmetall darstellen kann und X ein Hauptgruppenelement
ist. Diese Strukturen unterscheiden sich in der Ordnung der ÜM- und X-Atome auf der B-
Lage des AlB2. Wichtige Strukturmotive sind (vgl. Kap. 3.2.1) ebene oder aufgeraute bzw.
asymmetrische hexagonale Ringe (Zusammensetzungen: X6, ÜM6, ÜM3X3 und ÜM2X4), die
jeweils von den Schichten mit SE-Atomen getrennt werden. Die kristallchemischen Beziehungen
dieser Verbindungen lassen sich u. a. anhand von Gruppe-Untergruppe-Beziehungen nach dem
BÄRNIGHAUSEN-Formalismus darstellen [311].
3.4.2 STRUKTURUNTERSUCHUNGEN AN SE2ÜMSI3: VON ÜBERSTRUKTURZELLEN UND
ÜM /SI-UNORDNUNG
Im Folgenden sollen die bekannten und zum Teil widersprüchlichen strukturellen Besonderheiten des
ternären SE-ÜM-Si-Systems im Hinblick auf die Kristallstruktur der hier untersuchten Verbindungen
mit der Zusammensetzung SE2ÜMSi3 vorgestellt werden.
U-ÜM -SI. Wie in Kap. 3.2.1 vorgestellt, werden die ausgebildeten Strukturen des U-Si-Systems
als Prototyp für die Strukturen der Verbindungen mit der Zusammensetzung SE2PdSi3 angesehen.
Eine der ersten berichteten Strukturen dieses ternären U-Systems ist die der Verbindung U2FeSi3, die
1966 von DE LOURDES PINTO [312] bestimmt wurde. Sämtliche Vertreter dieser Verbindungsklasse
(U2ÜMSi3) kristallisieren bevorzugt im AlB2-Strukturtyp. Die ÜM- und Si-Atome besetzen die
B-Lagen statistisch sowie das U die Al-Lage, wobei der Gitterparameter a gegenüber der binären
USi2-Verbindung verdoppelt sein kann [313]. Bei steigendem Fe-Gehalt nimmt der Gitterparameter
c ab (a bleibt etwa konstant). Daher wird von einer stabilisierenden Wirkung des Fe gegenüber
dem binären USi2 ausgegangen. DE LOURDES PINTO wies bereits auf die mögliche Ersetzung mit
anderen ÜM-Atomen anstelle von Fe hin. Überstrukturen werden hier lediglich für ÜM = Mn,
Ru und Os beobachtet. Jedoch hängt die Ausbildung der verschiedenen Überstrukturen stark vom
jeweiligen ÜM ab und tritt bevorzugt für ÜM mit einer kleinen Anzahl von d-Elektronen auf. In
diesem Zusammenhang ist es konsistent, dass im Falle des U2PdSi3 bisher noch keine Überstruktur
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nachgewiesen wurde. Allerdings konnten sehr schwache diffuse Intensitäten, die auf eine Ordnung
des Pd-Si-Netzwerks hindeuten, beobachtet, jedoch nicht spezifiziert werden [314].
SE2ÜMSI3 . Obwohl Verbindungen der Zusammensetzung SE2ÜMSi3 seit etwa 30 Jahren bekannt
sind, existieren meist noch keine endgültigen Strukturvorschläge. Die ICSD [44] enthält diesbezüg-
lich nur wenige Einträge. Erste Untersuchungen erfolgten 1967 von RAMAN [315] an Ce2NiSi3 und
Ce2CuSi34. Sie zeigten, dass beide Verbindungen im hexagonalen AlB2-Strukturtyp kristallisieren.
KOTSANIDIS et al. [317] und SZYTULA et al. [318] berichteten später, dass dieser Strukturtyp auch
von den SE2PdSi3-Verbindungen ausgebildet wird, wobei die ÜM- und Si-Atome, wie bei den U-
Verbindungen, die B-Lage besetzen – es wird von einer statistischen Besetzung ausgegangen – und
die SE-Atome die Al-Lage.
SE2RHSI3 . Mehrere Verbindungen des Typs SE2RhSi3 (SE = Y, La, Ce, Nd, Sm, Gd, . . . ,
Er) wurden erstmals 1984 von CHEVALIER et al. [319] vorgestellt. Mittels Röntgenpulver- sowie
Röntgeneinkristalldiffraktometrie wiesen die Autoren nach, dass alle Verbindungen in einer vom
AlB2-Strukturtyp abgeleiteten Struktur mit einem geordneten Rh/Si-Untergitter und einer Ele-
mentarzelle mit den Basisvektoren 2~aAlB2 , 2~aAlB2 , 2~cAlB2 kristallisieren. Scharfe Satellitenreflexe
geringer Intensität mit Auslöschungen für die hh 2h¯ l-Reflexe (l = 2n + 1) konnten anhand der
Einkristalldaten des Er2RhSi3 belegt werden. D. h. diese Verbindung kann in den Raumgruppen
P 6¯2c (190), P63mc (186) und P63/mmc (194) beschrieben werden, wobei P 6¯2c die beste
Übereinstimmung mit den Reflexintensitäten lieferte. Demnach befinden sich die Rh- und Si-
Atome innerhalb verzerrter trigonaler SE6-Prismen (Rh auf WYCKOFF-Lage 4f , Si auf 12i, Er
auf 2b und 6h) und sind in einem zweidimensionalen Untergitter, in Schichten senkrecht zur ~c-
Richtung angeordnet. Es liegen dabei nie zwei Rh-Atome nebeneinander vor. Gleiches konnte mittels
MÖSSBAUER-Spektroskopie für die Verbindung Gd2RhSi3 bestätigt werden [320]. Spätere, an
Er2RhSi3 und Ho2RhSi3 durchgeführte Untersuchungen ließen ebenfalls keine eindeutige Aussage
zur Struktur zu, favorisierten wurde aber die Raumgruppe P63/mmc (194) [319, 321].
SE2PDSI3 Wird das ÜM-Atom Rh gegen Pd ausgetauscht, so findet sich für das Eu-Pd-Si-System
in der ICSD ein erster Eintrag von 1976 zum EuPd2Si2 [322]. Erst ca. 30 Jahre später – 2003 – folgt
ein Eintrag für Eu2PdSi3 [323]. Röntgenpulverdiffraktometrische Untersuchungen für SE2PdSi3
(SE = Y, Pr, Nd, Gd, . . . , Tm) gehen auf das Jahr 1990 zurück [317]. Dabei führte die Indizierung
der Pulverdiffraktogramme unter Berücksichtigung von etwa 20 Reflexen auf eine Metrik ähnlich
den geordneten SE2RhSi3-Verbindungen mit 2~aAlB2 , 2~aAlB2 , 2~cAlB2 .
Eine Untersuchung zu dieser Reihe von Verbindungen (mit SE = Ce, Nd, Tb, . . . , Er) anhand
von Pulverproben und Röntgen- sowie Neutronenbeugung wurden 1999 von SZYTULA et al. [318]
publiziert. Wiederum konnte der AlB2-Strukturtyp für alle Proben nachgewiesen werden, jedoch
mit einer Elementarzelle mit den Basisvektoren ~aAlB2 , ~aAlB2 , ~cAlB2 , was den früheren Ergebnissen
[317] widersprach. Dennoch wurden alternativ die Strukturvorschläge, die für das Er2RhSi3 berichtet
worden waren (Elementarzelle mit den Basisvektoren 2~aAlB2 , 2~aAlB2 , 2~cAlB2 und Raumgruppe P 6¯2c
4Auch diese Zusammensetzung bildet ein KONDO-Gitter [316].
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[319] bzw. P63/mmc [321]) sowie ein weiterer aus dem Ce2ÜMSi3-System (Elementarzelle mit
den Basisvektoren 2~aAlB2 , 2~aAlB2 , ~cAlB2 mit der Raumgruppe P6/mmm (191) [324]), mit den
vorliegenden Daten getestet. Für alle drei Modelle waren die R-Werte jedoch doppelt so groß wie
die der einfachen AlB2-Struktur mit den Basisvektoren ~aAlB2 , ~aAlB2 , ~cAlB2 . Die Autoren schlossen
daher auf eine statistische Verteilung der Pd/Si-Atome auf der B-Lage.
In [325] wird ein hexagonales Modell mit verdoppeltem Gitterparameter a (2~aAlB2) für die
Verbindung Tb2PdSi3 vorgestellt, in dem die Pd-Atome ausschließlich die WYCKOFF-Lage 2d
(Raumgruppe P6/mmm) einnehmen und damit Säulen entlang der ~c-Richtung bilden.
In jüngerer Zeit wurden Röntgeneinkristalluntersuchungen für das Eu2PdSi3 berichtet [323]. Hier
konnte eindeutig der U2RuSi3-Strukturtyp (Raumgruppe P6/mmm) mit einer Elementarzelle mit
den Basisvektoren 2~aAlB2 , 2~aAlB2 , 2~cAlB2 zugeordnet werden. Die Autoren verwiesen darauf, dass
ein vergleichsweise hoher Verschiebungsparameter U33 der Si-Lage auf eine Aufspaltung dieser
hindeutet, wie sie im Falle der Er2RhSi3-Struktur beobachtet wird [319, 321]. FRONTZEK et al.
[67, 326, 327] wiesen in neutroneneinkristalldiffraktometrischen Experimenten, die an den in dieser
Arbeit untersuchten Proben im Rahmen des SFB 463 durchgeführt wurden, erstmals zusätzliche
Reflexe nach, die auf eine in ~c-Richtung verachtfachte Überstruktur für die SE2PdSi3-Verbindungen
hindeuten. Zufriedenstellende Strukturvorschläge erfolgten jedoch nicht.
Im System SE2PtSi3 (SE = Y, La, . . . , Nd, Gd) können ebenfalls Strukturen vom AlB2-Typ
(Elementarzellen mit den Basisvektoren 2~aAlB2 , 2~aAlB2 , ~cAlB2) mit einer Ordnung der Pt/Si-Atome
gefunden werden [328]. Für SE = Y und Gd tritt zudem ein verdoppelter Gitterparameter c (2~cAlB2)
auf.
In Tab. 3.6 sind die in der Literatur berichteten, sich zum Teil widersprechenden, Gitterparameter
für die SE2PdSi3-Verbindungen zusammengestellt. Wegen der nicht uniformen Angaben zur Struk-
tur (z. B. Pd/Si-Ordnung und Elementarzellvolumen VEZ) sind detaillierte Strukturuntersuchungen
notwendig. Auf Basis dieser Untersuchungen sollte eine eindeutige Aussage zur Struktur mög-
lich sein, insbesondere durch röntgeneinkristalldiffraktometrische Messungen an hoch-qualitativen
Einkristallen, wie sie für die vorliegende Arbeit zur Verfügung standen. Es ergeben sich eine
Reihe grundlegender Fragen die nachfolgend beantwortet werden sollen: (i) Welches Kristallsystem,
welche LAUE-Symmetrie und welche konkrete Raumgruppe liegen vor, und was ist die Ursache
für mögliche Überstrukturen? (ii) Liegt eine Ordnung der Pd/Si-Atome vor? (iii) Was ist die
Ursache für die Vielfalt an möglichen Strukturen in diesen Verbindungen? (iv) Können mögliche
Überstrukturen zum besseren Verständnis der beobachteten komplexen magnetischen Phänomene
beitragen? Zunächst werden jedoch die komplexen magnetischen Eigenschaften vorgestellt.
3.4.3 KOMPLEXES MAGNETISCHES VERHALTEN VON SE2PDSI3
Im Kanon der Materialien mit ungewöhnlichen elektronischen Eigenschaften sind die SE2PdSi3-
Verbindungen von besonderem Interesse. Sie werden seit einigen Jahrzehnten an Pulverproben
[317, 318] sowie in jüngerer Zeit an Einkristallen [41, 67, 326, 327, 330] (wie in der vorliegenden
Arbeit vorgestellt) untersucht, sind dennoch nicht gänzlich verstanden. Sowohl Magnetisierung und
Suszeptibilität als auch der elektrische Widerstand weisen einen von der jeweiligen Verbindung
abhängigen komplizierten Verlauf bei tiefen Temperaturen auf. Dieser ist korreliert mit einer un-
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Tab. 3.6: Zusammenstellung der Ergebnisse von in der Literatur berichteten Strukturuntersuchungen an
den SE2PdSi3-Verbindungen. Aufgelistet sind, soweit in der Literatur angegeben, der Strukturtyp, die
Gitterparameter a und c, die Messtemperatur TExp. und die entsprechende Referenz. Zum Vergleich sind die
Gitterparameter des HoSi2 mit AlB2-Strukturtyp angegeben.
Zusammensetzung Strukturtyp a (Å) c (Å) TExp.(K) Referenz
Y2PdSi3 hex. 8,138 8,041 – [317]
La2PdSi3 – – – – –
Ce2PdSi3 AlB2 8,2631(5) 17,132(2) – [324]
AlB2 4,1215(13) 4,2723(22) 10 [318]
Pr2PdSi3 hex. 8,221 8,466 – [317]
Nd2PdSi3 hex. 8,197 8,402 – [317]
AlB2 4,1033(16) 4,2039(24) 25 [318]
AlB2 4,105 4,204 – [329]
Eu2PdSi3 hex., (P6/mmm) 8,3188(12) 4,3588(9) – [323]
Gd2PdSi3 hex. 8,158 8,118 – [317]
Tb2PdSi3 hex. 8,121 8,100 – [317]
AlB2 4,0643(15) 4,0502(41) 30 [318]
AlB2 4,065 4,052 – [329]
Dy2PdSi3 hex. 8,111 8,055 – [317]
AlB2 4,0612(12) 4,0334(17) 12 [318]
AlB2 4,062 4,031 – [329]
Ho2PdSi3 hex. 8,101 7,996 – [317]
AlB2 4,0459(8) 3,9977(13) 10 [318]
Er2PdSi3 hex. 8,092 7,925 – [317]
AlB2 4,0427(20) 3,9794(29) 10 [318]
Tm2PdSi3 hex. 8,071 7,850 – [317]
HoSi2 AlB2 (P6/mmm) 3,8 4,1 – [255]
gewöhnlichen Reichhaltigkeit unterschiedlicher magnetischer Phasen bei einem Magnetfeld ~B 6= 0.
Hierbei spiegelt sich die „Komplexität“ in der abhängig von Temperatur und angelegtem Magnetfeld
auftretenden Vielzahl unterschiedlicher magnetischer, mittels Neutronendiffraktion beobachtbarar
Reflexe und diffuser Intensitäten wider [41]. Daraus können eine Vielzahl unterschiedlicher und
zum Teil koexistierender magnetischer Phasen – für Tb2PdSi3 sind es sechs verschiedene – mit u. a.
sehr großen magnetischen Elementarzellen (bis zu 400 mal größer als die der Kristallstruktur) daraus
abgeleitet werden. Für Verbindungen mit SE = Y und Pr kann keine magnetische Ordnung bei tiefen
Temperaturen gefunden werden. Dagegen ist das Nd2PdSi3 unterhalb der CURIE-Temperatur von
TC = 17 K ferromagnetisch. Alle anderen Verbindungen (SE = Ce, Gd, . . . , Tm) ordnen unterhalb
der NÉEL-Temperatur, zwischen TN = 1,8 K für Tm und 23,6 K für Tb, antiferromagnetisch, wobei
weitere intermediäre Phasen mit zum Teil ferromagnetischen Anteilen, der sogenannten FiM-Phase
[41], nachgewiesen werden. Die vergleichsweise kleinen Ordnungstemperaturen deuten bereits auf
eine empfindliche Balance zwischen RKKY-Wechselwirkung und Kristallfeldeffekte hin. Insgesamt
ist das magnetische Verhalten der SE2PdSi3 ähnlich dem SE2RhSi3 [319].
AC-Suszeptibilitätsmessungen konnten eine Frequenzabhängigkeit der Übergangstemperatur
der zusätzlichen magnetischen Ordnungen unterhalb von TN wie bei einem Spin-Glas-System für
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SE = Tb, Er nachweisen, wobei jedoch das für Spin-Gläser charakteristische Abklingverhalten
nicht beobachtet wurde [325, 327, 329–331]. PAULOSE et al. [325] vermuten, dass dies entweder
auf die unterschiedliche Pd/Si-Unordnung oder durch geometrische Frustration der SE-Ionen
zurückzuführen ist. Neuere Neutronenmessungen von FRONTZEK et al. [327] zeigen, dass innerhalb
dieser Phase fundamental verschiedene magnetische Strukturen vorliegen: Eine kurzreichweitig
geordnete antiferromagnetische Phase (SRO) liegt innerhalb einer langreichweitig geordneten Phase
(LRO), wobei nur die kurzreichweitige Phase an das Spin-Glas-Verhalten gekoppelt ist. Damit
legt die kurzreichweitige Phase eine Frustration der magnetischen Momente nahe. Hierin wird
die Komplexität des magnetischen Verhaltens deutlich, auf das vermutlich die kristallographische
Struktur einen Einfluss ausübt. Kürzlich konnten ISONOV et al. [56] mittels winkelaufgelöster Pho-
toelektronenspektroskopie nachweisen, dass der intraplanare Propagationsvektor τ = (1/6,1/6,0)
der kurzreichweitig geordneten magnetischen Struktur von Gd2PdSi3 und Tb2PdSi3 bei T = 10 K
mit dem Nesting-Vektor der elektronischen Struktur zusammenfällt. Diese Beobachtung ist von
besonderer Bedeutung, da zumindest für die kurzreichweitig geordnete Phase ein einfaches Bild
der komplexen magnetischen Ordnung möglich ist. Die Tieftemperatur-Magnetstruktur kann auf die
durch die itineranten SE-5d-Elektronen an der FERMI-Energie vermittelte RKKY-Wechselwirkung
zurückgeführt werden, die durch die itinerante Spin-Suszeptibilität am magnetischen Propagations-
vektor (Nesting-Vektor) verstärkt wird und so die Magnetstruktur begünstigt.
Die magnetischen Eigenschaften (z. B. die Suszeptibilität) hängen zudem von der betrachteten
Kristallrichtung ab, sind also anisotrop. Gegenstand aktueller Forschung ist u. a. der Einfluss der
unterschiedlichen Anzahl von 4f -Elektronen bzw. der Form der 4f -ED auf die magnetischen Eigen-
schaften [40, 41]. Hierbei stellte sich heraus, dass für alle untersuchten hoch-qualitativen Einkristalle
(SE = Ce, Gd, . . . , Tm) die magnetischen Eigenschaften stark anisotrop sind, der Anisotropiegrad
aber stark variierte. Interessanterweise konnte auch für die Gd-basierte Zusammensetzung eine
Anisotropie festgestellt werden, obwohl das Gd3+-Ion eine kugelsymmetrische s-Symmetrie der 4f -
Elektronendichte aufweist [327, 332].
Ein Vergleich der Magnetisierungsmessungen für die verschiedenen SE2PdSi3 deutet auf eine
empfindliche Balance zwischen antiferromagnetischer und ferromagnetischer Austauschwechselwir-
kung hin. Sowohl eine antiferromagnetische Kopplung in einer Richtung als auch eine ferromagne-
tische Kopplung in der anderen kann in diesen Materialien vorliegen [333]. Für SE = Tb, . . . ,
Tm werden verschiedene intermediäre Phasen (unterschiedliche Anstiege bei kleinen Magnetfeldern
B < 1 T) sowie Hystereseverhalten beobachtet [67]. Für SE = Ho und Er zeigen sich intermediäre
magnetische Phasenübergänge mit gleichzeitig einer induzierten ferromagnetischen Komponente
ebenfalls bei kleinen Magnetfeldern (B < 1 T). Dagegen sind diese für SE = Tb und Dy auch ohne
Anliegen eines externen Magnetfeldes ferromagnetisch [67]. Es bleibt offen, ob es sich insgesamt
um ferromagnetische Korrelationen, frustrierte magnetische Momente, die ein ferromagnetisches
Untergitter bilden, oder um eine ferromagnetische Phase als Ursache handelt. Für polykristallines
Dy2PdSi3 [318] sowie für einkristallines Tb2PdSi3 [326] konnte mit Neutronenmessungen keine
ferromagnetische Phase nachgewiesen werden, obwohl theoretisch Ferromagnetismus möglich ist.
Gemäß den Magnetisierungsmessungen ist Dy2PdSi3 die Verbindung mit der größten Anisotropie
[67].
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Die Anisotropie der physikalischen Eigenschaften spiegelt sich auch im elektrischen Verhalten
wider – für Ho2PdSi3 beträgt beispielsweise der spezifische Widerstand ρ ≈ 420 µΩcm parallel ~a
und ρ ≈ 70 µΩcm parallel ~c [330]) –, wobei die SE2PdSi3- wie auch die SE2RhSi3-Verbindungen
durch ein insgesamt metallisches Verhalten charakterisiert sind [318, 330].
Zu den ungewöhnlichen makroskopischen Eigenschaften zählen ferner ein großer negativer und
anisotroper Magnetwiderstand (wie bei den perowskitbasierten Manganaten) [332, 333], quasi-
niedrigdimensionaler Magnetismus (bisher nur in Isolatoren beobachtet) [325, 329], ein stark
anisotroper magnetokalorischer Effekt [333], ein vergleichsweise großer Riesenmagnetwiderstand
(−17 % bei T = 4,2 K und H = 60 kOe für Dy2PdSi3) [328, 333], KONDO-Gitter-ähnliche
Anomalien [334], die Thermoelektrizität und die HALL-Koeffizienten [332].
Vier Hauptaspekte tragen zu diesem komplexen Verhalten der SE2PdSi3-Verbindungen bei
[41]: Austauschwechselwirkung (indirekte RKKY-Wechselwirkung), geometrische Frustration des
Austauschs, starke Kopplung des Austauschs an die Kristallstruktur und Kristallfeldeffekte. Ins-
besondere kommt hier der hexagonalen Struktur – die hexagonale Symmetrie lässt bereits eine
Anisotropie der magnetischen Eigenschaften erwarten –, in der die SE-Ionen ein Dreiecksgitter
bilden, dem eine geometrische Frustration der magnetischen Momente inhärent ist, eine besondere
Bedeutung zu. Eine Pd/Si-Unordnung bzw. Ordnung wird als Ursache für das Detailreichtum
der magnetischen Eigenschaften diskutiert [41, 325]. Neben der Kristallstruktur übt insbeson-
dere die Kristallfeldanisotropie einen starken Einfluss auf die magnetischen Eigenschaften aus.
FRONTZEK et al. [67] konnten zeigen, dass im Hochtemperaturbereich Kristallfeldeffekte für die
magnetische Anisotropie verantwortlich sind, bei niedrigeren Temperaturen (im paramagnetischen
Zustand) jedoch Terme des Kristallfeldes höherer Ordnung, die Abweichungen vom CURIE-WEISS-
Verhalten hervorrufen. In Tab. 3.7 sind die bekannten magnetischen Eigenschaften der SE2PdSi3-
Verbindungen zusammengefasst.
Für ein besseres Verständnis der vielfältigen Phänomene muss die genaue kristallographische
Struktur für diese Verbindungen eruiert werden. Dabei werden weitere Fragen aufgeworfen: (v)
Warum treten – teils koexistierende – verschiedene magnetische Phasen auf? (vi) Handelt es sich hier
um den Einfluss einer Pd/Si-Unordnung? (vii) Liegen verschiedene Umgebungen für die SE-Atome
vor? Eine Korrelation der physikalischen Eigenschaften mit der Struktur erfolgt in Kap. 3.4.12.
3.4.4 SYNTHESE VON SE2PDSI3 -EINKRISTALLEN
Im Gegensatz zu binären Verbindungen existieren umfassende Phasendiagramme ternärer SE-
ÜM-Si-Systeme nur selten. Zur Vereinfachung werden oftmals pseudobinäre Schnitte betrachtet.
Ausführliche Untersuchungen des Systems SE-ÜM-Si mit SE = Gd, Tb, Dy, Ho, Er, Tm werden
etwa seit dem Jahr 2000 durchgeführt [40, 328, 330, 333, 336–338]. Allen diesen Phasendiagrammen
ist gemein, dass die jeweilige SE2PdSi3-Phase kongruent schmelzend ist. In einzelnen Details
können sich die Phasendiagramme jedoch beträchtlich voneinander unterscheiden. In Abb. 3.24 ist
der pseudobinäre Schnitt ErSi–Pd des ternären Er-Pd-Si-Phasendiagramms gezeigt. Ausgehend von
ErSi führt eine Erhöhung des Pd-Anteils zunächst zur Bildung einer Phase mit der Zusammensetzung
Er2PdSi3 (AlB2-Strukturtyp), bei weiterer Pd-Zunahme entsteht die Phase ErPd2Si2 (ThCr2Si2-
Strukturtyp). Durch das asymmetrische Homogenitätsgebiet in Richtung abnehmenden Pd-Gehalts
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Tab. 3.7: Übersicht der magnetischen Eigenschaften der SE2PdSi3-Verbindungen. Angegeben sind die
magnetischen Übergangstemperaturen TN (Antiferromagnetismus AF) bzw. TC (Ferromagnetismus FE), die
paramagnetische CURIE-Temperatur θp,a für ~B||~a und θp,c für ~B||~c (positives θp weist auf ferromagnetische,
negatives θp auf antiferromagnetische Kopplung der magnetischen Momente hin), das effektive magnetische
Momentµeff, das anhand der HUNDschen Regeln bestimmte magnetische Momentµtheo und die jeweils jüngste
Referenz. Die Werte für SE = Tb, . . . , Tm wurden an identisch synthetisierten Proben gemessen, welche u. a.
Gegenstand dieser Arbeit waren.
SE Mag. TN/TC (K) θp,a (K) θp,c (K) µeff (µB) µtheo(µB) Ref.
Y – – – – – – [317]
Ce AF 2,5 -2,4d – 2,64 2,54 [318]
Pr AF 1,67 8d – 3,58 3,47 [41, 317]
Nd FE 16–17 2,5d – 3,62 4,15 [318]
Eu – 40 – – – – [335]
Gd AF 21 33 – 7,94 7,97 [317]
Tb AFb,c 23,6 24,0± 1,4 −32,5± 1,4 9,6± 0,3 9,72 [327]
Dy AF 8,2 11,5± 1,4 −1,4± 1,4 10,3± 0,3 10,65 [67]
Ho AF 7,7 4,3± 1,4 – 10,2± 0,3a 10,61 [67]
Er AFb,c 7,0 7,5± 1,1 15,2± 1,1 9,4± 0,2 9,58 [327]
Tm AF 1,8 −15,6± 0,6 19,1± 0,6 7,5± 0,2 7,56 [67]
aWert einer Messung mit ~B||~a (9,6± 0,3 µB für ~B||~c).
bBeobachtung von lang- und kurzreichweitiger magnetischer Ordnung.
cAuftreten eines Spin-Glas-ähnlichen Verhaltens.
dMittleres θp bestimmt anhand von Pulverproben.
kann bei sinkender Temperatur das Homogenitätsgebiet verlassen werden (T < 1600 ◦C), wobei
zusätzlich die Phase ErSi ausgeschieden wird. Da die Verbindung Er2PdSi3 kongruent schmilzt,
also am Schmelzpunkt vollständig in eine Schmelze derselben Zusammensetzung übergeht, kann
Einkristallwachstum des Ausgangsmaterials an Keimen derselben Zusammensetzung erreicht wer-
den. Es wurde jedoch beobachtet, dass eine kontinuierliche Anreicherung des ÜM in der ge-
schmolzenen Zone auftritt und mit einer Pd-reichen Minoritätsphase Er2Pd3Si5 in der letzten Zone
einhergeht. Dies ist darauf zurückzuführen, dass die Zusammensetzung von wachsendem Kristall
und Schmelzpunktmaximum nicht identisch ist (siehe Abb. 3.24). Die mittels EPMA bestimmte
Zusammensetzung über den gesamten Bereich eines gezüchteten Einkristalls variierte nur im
Rahmen des Homogenitätsbereichs und zeigte zum Teil einen leicht erhöhten Si-Anteil [338].
Zusätzlich wurden orientierte plättchenförmige Einschlüsse in einigen Verbindungen beobachtet,
die als binäre SESi- bzw. SESi2-Phasen identifiziert werden konnten (siehe Abb. 3.25). Diese
Einschlüsse, mit einem Anteil von ca. 3 Vol.-%, wiesen Dicken im Bereich von 5 µm bzw. Längen
bis zu 500 µm auf und schlossen in der (001)-Ebene Winkel von ca. 120◦ ein. Die Bildung
der Einschlüsse während des Zuchtprozesses kann durch retrograde Löslichkeit (asymmetrisches
Homogenitätsgebiet) erklärt werden. Durch geeignete Glühbehandlung (20 h bei 1200 ◦C) und
anschließendes Abschrecken in Wasser lösten sich die meisten dieser Einschlüsse auf [40, 223, 336,
339].
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Abb. 3.24: Quasi-binärer Schnitt des ternären Er-Pd-Si-Phasendiagramms. Zu erkennen ist das asymmetrische
Homogenitätsgebiet der Phase Er2PdSi3, die kongruentes Schmelzen aufweist (die Abkürzung „S“ steht hier
für Schmelze; Darstellung nach [40]).
500µm
Abb. 3.25: Rasterelektronenmikroskopische Aufnahme eines quergeschliffenen Tm2PdSi3-Einkristalls
senkrecht zur Wachstumsrichtung. Es sind plättchenförmige TmSi-Ausscheidungen (helle Linien) zu erkennen
(Darstellung nach [40]).
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Abb. 3.26: Überstrukturreflexe im Neutronenbeugungsbild. (a) Reziproke hhl-Schicht berechnet aus
neutronendiffraktometrischen Daten eines Ho2PdSi3-Einkristalls, die bei Raumtemperatur (T > TN)
aufgenommen wurden. (b) zeigt das Intensitätsprofil entlang 1/2 1/2L. Die Satellitenreflexe treten auf
Positionen mit l = n/8 auf, wobei der Reflex mit l = 1/8 bzw. l = 7/8 nur schwach ausgeprägt ist. Zum
Vergleich ist die Untergrundintensität (Intensitätsprofil entlang 3/5 3/5 l) gezeigt. Die Darstellung der Bilder
erfolgte nach [41].
Die Beobachtungen bei der Kristallsynthese lassen bereits interessante Feinheiten der Struktur
erwarten, welche durch die Nutzung hochauflösender Röntgenmethoden zugänglich sind. Neben
zonengeschmolzenen Einkristallen wurden auch polykristalline Proben untersucht, deren Herstellung
im Lichtbogenofen durch Aufschmelzen eines Pulvers der gewünschten Zusammensetzung erfolgte
[40]. Anschließend wurden diese Proben einer Glühbehandlung bei T ≈ 1100◦C unterzogen.
3.4.5 VORUNTERSUCHUNGEN
PULVERDIFFRAKTOMETRIE Eine erste qualitative röntgenpulverdiffraktometrische Phasenanalyse,
die im Rahmen des Teilprojekts A1 von MAZILU [40] anhand pulverisierter SE2PdSi3-Einkristalle
durchgeführt wurde, ließ eine hexagonale Indizierung (Basisvektoren ~aAlB2 , ~aAlB2 , ~cAlB2) der
auftretenden Reflexe zu.
NEUTRONENDIFFRAKTOMETRIE Weitere Untersuchungen wurden u. a. von Teilprojekt B7 mittels
Neutronendiffraktometrie an Proben mit SE = Tb, Dy, Ho, Er, Tm angefertigt [41, 326, 327].
Hierbei konnten neben Reflexen, die der hexagonalen Metrik zugeordnet werden, weitere zusätzliche
Reflexe beobachtet werden. In Abb. 3.26 ist eine hhl-Schicht des reziproken Raums dargestellt.
Die beobachteten Satellitenreflexe, die ihren Ursprung nicht in einer magnetischen Ordnung haben
(T > TN), weisen bereits auf eine Abweichung von der vermuteten statistischen Besetzung der
Si-Lagen durch Pd-Atome hin (vgl. Kap. 3.4.2). Die Satellitenreflexe selbst treten bei i/2 j/2 l mit
l = n/8 und i,j,n ∈ N auf, und offenbaren systematische Intensitäten I(3/8) > I(2/8) > I(1/8)
(vgl. Abb. 3.26(b)). Das Intensitätsprofil in Abb. 3.26(b) legt nahe, dass eine Spiegelebene senkrecht
zur 6-zähligen Drehachse vorhanden ist, da die Reflexe bei l = 1/8, 2/8, 3/8 eine mit den Reflexen
bei l = 5/8, 6/8, 7/8 vergleichbare Intensität besitzen.
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Aus diesen Untersuchungen folgt, dass aufgrund der großen Kristalle und der vergleichsweise
scharfen Satellitenreflexe eine Überstruktur über einen ausgedehnten Bereich existiert und, bei
Vergleich aller vermessenen Kristalle, die gleiche Struktur für die schweren SE (Tb, Dy, Ho, Er und
Tm) vorliegt. Damit werden Fremdphaseneinschlüsse ausgeschlossen, da diese zu unterschiedlichen
relativen Intensitäten der zusätzlichen Reflexe oder abweichenden Reflexpositionen führen würden.
Dennoch kann auf Basis der Neutronendaten eine kohärente Verwachsung, wie die in Kap. 2
vorgestellte, nicht ausgeschlossen werden.
Da mittels Neutronendiffraktion nur ein vergleichsweise kleiner Ausschnitt des reziproken
Raums erfasst und damit insgesamt zu wenig Reflexdaten erhoben werden, ist eine Aufklärung der
exakten Struktur nicht möglich. Eine umfangreiche Strukturanalyse kann anhand der Röntgenein-
kristalldiffraktometrie erfolgen. Die verschiedenen Ordnungszahlen der beteiligten Elemente, lassen
eine hinreichende Unterscheidbarkeit und damit eine erfolgreiche Aufklärung der Struktur erwarten.
ZUSAMMENSETZUNG UND MASSENDICHTE Mit bekannter Zusammensetzung der Proben verein-
facht sich die Strukturlösung erheblich. Exemplarisch wurde vorab für einen Ho2PdSi3-Einkristall
die Zusammensetzung emissionsspektroskopisch (mittels „Inductively Coupled Plasma Optical
Emission Spectrometry“ (ICP-OES) Messungen) bestimmt. Es ergibt sich eine nahezu ideale
Zusammensetzung von Ho2Pd1,01(1)Si2,99(1) [147]. Dies stimmt mit den Untersuchungen von
MAZILU [40] überein, die während der Exploration des Phasendiagramms keine Hinweise auf eine
weitere stabile Phase mit SE2PdξSi3±ξ findet. Die Massendichte-Bestimmung ergibt einen Wert von
ρexp = (7,556 ± 0,001) g/cm3 für diese Probe [147].
In röntgenpulverdiffraktometrischen Untersuchungen wird die Fremdphase SESi (Raumgruppe
Cmcm (63) [44]) mit einem Anteil von etwa 1 Masse-% nachgewiesen [147], die als Einschlüsse
auch rasterelektronenmikroskopisch beobachtet werden (vgl. Kap. 3.4.4).
3.4.6 BEUGUNGSBILD UND RAUMGRUPPENBESTIMMUNG
Im Folgenden sollen das Beugungsbild aus Röntgeneinkristallmessungen im Detail analysiert sowie
Implikationen hinsichtlich des Strukturmodells aufgezeigt werden. Gegenstand der Analyse bilden
zwei mit dem Einkristalldiffraktometer mit Flächendetektor (IPDS-1) aufgenommene Datensätze
(vgl. Kap. 1.5.2) zweier sphärisch geschliffener Einkristalle (Gd2PdSi3 und Ho2PdSi3) sowie eines
isometrischen Ho2PdSi3-Einkristalls. Alle vermessenen Einkristalle, auch unterschiedlicher Proben
und SE, liefern qualitativ dasselbe reziproke Gitter.
REFLEXANORDNUNG. In Abb. 3.27 sind exemplarisch Schichten des reziproken Raums gezeigt.
Die Hauptreflexe lassen sich gemäß einer hexagonalen Metrik mit den Basisvektoren ~aAlB2 , ~aAlB2 ,
~cAlB2 indizieren. Senkrecht zur 6-zähligen Drehachse lässt sich eine Spiegelebene angeben, und es
existieren keine zusätzlichen Reflexe auf der Verbindungslinie zweier Hauptreflexe in ~c∗-Richtung.
Letzteres ist deutlich im gewählten h0l-Schnitt in Abb. 3.28 zu erkennen. Ein Vergleich der
Reflexanordnungen von Röntgen- (Abb. 3.27(b)) und Neutronendiffraktometrie (Abb. 3.26(a)) liefert
eine hervorragende qualitative und quantitative Übereinstimmung beider Untersuchungsmethoden.
Da im Falle der Röntgendiffraktometrie viel kleinere Probenvolumina zur Streuung beitragen,
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Abb. 3.27: Schichten des reziproken Raums eines Ho2PdSi3-Einkristalls. Dargestellt sind verschiedene
reziproke Schichten: (a) hk0, (b) hk 4/8 und (c) hhl, die aus den röntgeneinkristalldiffraktometrischen
Daten eines sphärisch geschliffenen Ho2PdSi3-Einkristalls berechnet wurden. Während anhand von (c) die
charakteristische Anordnung der zusätzlichen Reflexe erkennbar ist, treten diese in den in (a) und (b) gezeigten
Schichten nicht auf.
kann aus der Übereinstimmung geschlussfolgert werden, dass das Beugungsbild nicht durch
unregelmäßig angeordnete Fremdphasen beeinflusst ist – wie im Falle des YNi2B2C (Kap. 2) –
sondern charakteristisch für die SE2PdSi3-Struktur selbst ist. Daher werden die zusätzlichen Reflexe
im Folgenden als Satellitenreflexen bezeichnet.
Wie bei den Neutronendaten sind die Satellitenreflexe nur bei halbzahligen Indizes h und k bzw.
h oder k sichtbar. Der Index l nimmt die Werte l = 1/8 ·n, 2/8 ·n, 3/8 · n, 5/8 · n, 6/8 · n, 7/8 · n
mit n ∈ N an. Bei l = 0/8, 4/8, 8/8 treten keine Reflexe auf, unabhängig von der Erhöhung der
Messzeit. Die einzelnen reziproken ~a∗1 - ~a∗2-Schichten zeigen für verschiedene l eine einheitliche An-
ordnung der beobachteten Satellitenreflexe, wobei die Intensität der Reflexe mit l = 1/8, 2/8, 3/8
bzw. l = 7/8, 6/8, 5/8 wie für die Neutronendaten eine ansteigende Tendenz aufweisen – generell
gilt I(l = 3/8 · n) ≈ I(l = 5/8 ·n) > I(l = 2/8 · n) ≈ I(l = 6/8 · n) > I(l = 1/8 · n) ≈ I(l =
7/8 · n). Es sei darauf hingewiesen, dass hypothetische Satellitenreflexe bei l = 0/8, 4/8, 8/8 und
linearem Verlauf der integralen Intensitäten der Satelliten I(l) für die vorliegende Messanordnung
nicht detektierbar wären. Ihre integrale Intensität betrüge etwa 4 % der Intensität der schwächsten
Satellitenreflexe und wäre vom Untergrundrauschen nicht zu unterscheiden. Implikationen aus der
beobachteten Reflexanordnung für die Struktur werden weiter unten dargelegt.
LAUE-SYMMETRIE. Für die Hauptreflexe des Beugungsbilds des Gd2PdSi3-Einkristalls kann eine
LAUE-Symmetrie 6/mmm (wie für den AlB2-Strukturtyp) bestätigt werden (Rint = 6,5 %
ohne Absorptionskorrektur), wohingegen die Satelliten möglicherweise nur eine monokline LAUE-
Symmetrie (2/m) aufweisen (Rint(6/mmm) = 25,0 % und Rint(2/m) = 17,9 %). Dies lässt die
Möglichkeit einer meroedrischen Verzwillingung offen und zwar derart, dass eine Überlagerung
monokliner Domänen (niedrigere LAUE-Symmetrie) auftritt, die eine scheinbar hexagonale LAUE-
Symmetrie erzeugen, ähnlich wie im Fall des SECu2-Systems [340]. Unter Einbeziehung des
internen R-Werts für die LAUE-Symmetrie 2/m (Rint = 6,4 % für die Hauptreflexe) lässt
sich schlussfolgern, dass eine hexagonale LAUE-Symmetrie (6/mmm) wegen des nur leicht
3.4 Kommensurabel modulierte Struktur für SE2PdSi3: Ordnung in der Pd-Si-Unordnung? 145
(a) (b)
q c=3/8 *
a*
c*
1/2a*
m = 1
m = 2
m = 3
m = 3
m = 2
m = 1
h l0
Abb. 3.28: Reziproke h0l-Schicht eines Gd2PdSi3-Einkristalls. Anhand der schematischen Darstellung
(a) einer für das vermessene reziproke Gitter (b) charakteristischen reziproken Gittermasche (~a∗-~c∗-
Schnitt des reziproken Raums) lässt sich der für die inkommensurable Beschreibung der Satellitenreflexe
(orangefarbene Kreise) notwendige ~q-Vektor (grüner Pfeil) ablesen (m kennzeichnet die Ordnung der
Satelliten). Die gepunktet gezeichneten Kreise deuten reziproke Gitterpunkte an, die der Vergrößerung der
realen Elementarzelle geschuldet sind, experimentell aber nicht nachgewiesen wurden.
erhöhten Rint-Werts vorzuziehen ist. Deshalb lässt sich eine Verzwillingung, zumindest mit einem
unterschiedlichen Anteil an Zwillingsdomänen, ausschließen. Auch Messungen am Vierkreisdiffrak-
tometer zeigten keine nennenswerte Verbreiterung bzw. Asymmetrie der Reflexprofile bei hohen
Beugungswinkeln. In Kap. 3.4.8 wird dieser Aspekt erneut aufgegriffen.
ÜBERSTRUKTURZELLE. Anhand der Anordnung der Satellitenreflexe lässt sich nun eine kommen-
surable Überstrukturzelle mit den Basisvektoren 2~aAlB2 , 2~aAlB2 , 8~cAlB2 definieren, wie sie in der
Literatur noch nicht berichtet wurde. Diese Elementarzelle führt jedoch zu der ungewöhnlichen
Eigenschaft, dass viele niedrig-intensive Satellitenreflexe als Hauptreflexe fungieren. Weiterhin
erfordert die Strukturverfeinerung einer derart vergrößerten Elementarzelle viele freie Parameter.
Deshalb ist hier die Anwendung des Konzepts der höherdimensionalen Beschreibungsweise vor-
teilhaft (vgl. Kap. 1.3.2). Dafür muss ausgehend von einer Basiszelle (~aAlB2 , ~aAlB2 , ~cAlB2) ein
geeigneter ~q-Vektor gefunden werden, der alle Satellitenreflexe beschreibt. Für diese Basiszelle
müssten insgesamt drei ~q-Vektoren mit mehr als einer Komponente (α, β oder γ) gewählt werden,
um alle Reflexe beschreiben zu können.
RAUMGRUPPENZUORDNUNG. Wegen der speziellen Symmetriebedingungen der Superraumgrup-
pen können nicht alle beliebigen ~q-Vektoren verwendet werden – für die hexagonalen (3+1)D-
Superraumgruppen darf nur die Komponente γ von Null verschieden sein. Folglich zeigt sich, dass
keiner der oben angegebenen ~q-Vektoren mit einer der hexagonalen Superraumgruppen kombiniert
werden kann. Da eine Verzwillingung ausgeschlossen wird und auch für eine Symmetrieerniedri-
gung keine Anhaltspunkte auftreten5 wird für die korrekte Beschreibung die Elementarzelle so
5Dennoch wurde auch versucht durch Symmetrieabstieg zu einer zentrierten Zelle überzugehen [147]. Jedoch existieren
keine zentrierten hexagonalen Raumgruppen. Auch im Monoklinen ließ sich keine geeignete Aufstellung finden. Eine
orthorhombische Beschreibungsweise, die eine vollkommen andere Elementarzelle zur Konsequenz hätte, führte ebenfalls
zu keiner möglichen Kombination von ~q-Vektor und Superraumgruppe.
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Abb. 3.29: Transformierte Elementarzellen der HoSi2-Struktur mit den Basisvektoren 2~aAlB2 , 2~aAlB2 , ~cAlB2 .
Diese erlaubt es, mit nur einem ~q-Vektor alle Satellitenreflexe der SE2PdSi3-Verbindungen zu indizieren und
so die inkommensurable Beschreibungsweise zur Strukturlösung heranziehen zu können.
transformiert, dass die Basisvektoren 2~aAlB2 , 2~aAlB2 , ~cAlB2 sind. Hierbei werden einige reziproke
Gitterpunkte erzeugt, die nicht gemessen wurden. Die Idee einer solchen Überstrukturzelle jedoch ist
nicht neu. Verschiedene Autoren schlugen diese bereits für einige andere SE2ÜMSi3-Systeme vor
(siehe Tab 3.6). Ausgehend von den reziproken Gitterpunkten dieser Elementarzelle wird schließlich
ein ~q-Vektor mit ~q = 3/8 ·~c∗ definiert, mit dem alle Satellitenreflexe (bis zur 3. Ordnung) indiziert
werden. Die Intensität der Reflexe korrespondiert dann mit deren Ordnung. In Abb. 3.28(a) wird
dieses Vorgehen veranschaulicht.
Die Transformation der Elementarzelle hat neben der Vergrößerung ihres Volumens auch eine
Aufspaltung beider WYCKOFF-Lagen des AlB2-Strukturtyps zur Folge. Abb. 3.29 zeigt diese
vergrößerte Elementarzelle zusammen mit den verschiedenen WYCKOFF-Lagen. Letztere sind in
Tab. 3.8 zusammengefasst. Der korrespondierende BÄRNIGHAUSEN-Stammbaum findet sich in
Abb. D.1 in Anh. D. Im Folgenden wird diese Elementarzelle als Basiszelle bzw. die entsprechende
Struktur als Basisstruktur bezeichnet.
Die Aufstellung einer solchen Elementarzelle erscheint auch aus anderem Grund plausibel:
MULDER et al. [320] konnten mittels MÖSSBAUER-Spektroskopie zwei unterschiedlich koordinierte
– also kristallographisch nicht äquivalente – Gd-Lagen für die Gd2RhSi3-Verbindung nachweisen.
Tab. 3.8: WYCKOFF-Lagen, Lage-Symmetrie und Atomkoordinaten für die Elementarzelle mit den
Basisvektoren 2~aAlB2 , 2~aAlB2 , ~cAlB2 , x = 1/6 und der Raumgruppe P6/mmm (191) der SE2PdSi3-
Verbindungen zur inkommensurablen Beschreibung.
Atom WYCKOFF-Lage Lage-Symmetrie x/a y/b z/c
Pd/Si2 6m mm2 xPd/Si2 2xPd/Si2 1/2
SE2 3f mmm 1/2 0 0
Pd/Si1 2d 6¯m2 1/3 2/3 1/2
SE1 1a 6/mmm 0 0 0
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Unter Berücksichtigung der Reflexionsbedingungen für die Satellitenreflexe – es existieren keine,
womit keine zusätzlichen Symmetrieelemente im Superraum auftreten –, der LAUE-Symmetrie von
6/mmm und des ~q-Vektors (~q = 3/8 ·~c∗) kann für diese primitive Elementarzelle die (3+1)D-
Superraumgruppe P6/mmm(00γ)0000 (750) identifiziert werden. In Tab. D.1 in Anh. D werden
die Details des für die weitere Untersuchung herangezogenen Ho2PdSi3-Datensatzes bzgl. dieser
Raumgruppe gezeigt.
ZUSAMMENFASSUNG. Aus den Beobachtungen ergeben sich Schlussfolgerungen für ein plausibles
Strukturmodell. Eine Verzwillingung mit unterschiedlichen Domänenanteilen kann aufgrund des
experimentellen Befunds ausgeschlossen werden. Da keine Satellitenreflexe bei h, k ∈ N and
l ∈ R nachgewiesen wurden, dürfen die entsprechenden atomaren Schichten der kommensurablen
Überstrukturzelle (senkrecht zu ~c) keinen voneinander abweichenden Streukontrast aufweisen. Unter
Annahme, dass die SE-Schichten ausschließlich mit SE-Atomen besetzt sind, und dass Pd in
die Si-Schichten eingebaut wird, muss das Pd-zu-Si-Verhältnis in jeder Pd/Si-Schicht gleich sein.
Andernfalls träten zusätzliche Reflexe gemäß obiger Bedingungen auf. Aus der Bestimmung der
Zusammensetzung folgt weiter, dass – im Mittel – über einen großen Bereich der Kristalle keine
Vakanzen oder Überschüsse einer Atomsorte auftreten. Im Falle der Pd/Si-Schichten muss für
die Anzahl der Atome, welche beide WYCKOFF-Lagen besetzen, daher als Randbedingung ein
Verhältnis von 1 : 3 erfüllt werden. Das mit Hilfe dieser Bedingungen konstruierte Strukturmodell
wird in Kap. 3.4.8 vorgestellt und verfeinert.
3.4.7 BESTIMMUNG DER MODULATIONSFUNKTIONEN MITTELS DER MEM
Um ein möglichst gutes Start-Strukturmodell inklusive Modulationsfunktionen zu erhalten, wurde
eine Rekonstruktion der (3+1)D-Elektronendichte mit der modellfreien MEM durchgeführt (Details
sind in Tab. D.2 in Anh. D zusammengefasst). Der verwendete experimentelle Datensatz eines
Ho2PdSi3-Einkristalls wurde am Vierkreisdiffraktometer aufgenommenen (experimentelle Details
finden sich in Tab. D.1 in Anh. D). Die rekonstruierte ED konvergierte zu R1 = 1,84 % und
wR1 = 2,04 %.
In Abb. 3.30 sind ausgewählte xi-x4-Schnitte der ED gezeigt. Die Ho-Lagen weisen größere
displazive Modulationen auf, die Pd/Si-Lagen ausgeprägte Modulationen der ED-Werte selbst.
Letztes weist auf eine signifikante Besetzungsmodulation für die Pd/Si1-Lage hin. Die im Falle
der Pd/Si-Lagen variierende Breite der „ED-Fäden“ kann ebenfalls mit dem Vorhandensein unter-
schiedlicher Besetzungen dieser erklärt werden, wobei das größere Pd-Atom (rAtom = 137 pm)
eine Verbreiterung der ED bewirkt und umgekehrt das kleinere Si-Atom (rAtom = 110 pm)
eine Verschmälerung. Der in Abb. 3.31(b) gezeigte t-Graph für die Gesamtladung auf den Pd/Si-
Lagen bestätigt diesen Befund. Die Gesamtladung variiert hier zwischen ca. 9 e und 48 e, wobei
der Maximalwert deutlich größer als die Gesamtladung eines Si-Atoms (14 e) ist und ein Pd-
Atom (46 e) an diesen Positionen die Pd/Si-Lage besetzen muss. Dass der Minimalwert (Pd/Si1-
Lage) eine Ladung angibt, die kleiner ist als diejenige des Si-Atoms, liegt an der verwendeten
Partitionierungsprozedur (vgl. Kap.1.5.2). Der in Abb. 3.31(b) gezeigte unstetige Verlauf der Ladung
der PdSi2-Lage kann wahrscheinlich auf die gleichen Effekte zurückgeführt werden. Die Werte der
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Abb. 3.30: Verschiedene Schnitte der mittels MEM rekonstruierten (3+1)D-ED eines Ho2PdSi3-Einkristalls.
Gezeigt sind x3-x4-Schnitte für die Ho1- (a), Ho2- (b), Pd/Si1- (c) und Pd/Si2-Lage (d) sowie x1-x4-Schnitte
für die Pd/Si1- (e) und Pd/Si2-Lage (f). Dargestellt sind Linien konstanter ED mit einem Abstand von
100 e/Å3 für (a), (b), (c) und (e) sowie 25 e/Å3 für (d) und (f).
ED-Maxima in Abhängigkeit von t (siehe Ausschnitt) weisen einen glatten und mit der Besetzung
der Pd/Si-Lagen konsistenten Verlauf auf. Dagegen verlaufen die integrierten Volumina (Basins)
ebenfalls unstetig, was für Probleme bei der Partitionierung der ED spricht. Auch für die Ho1-
Lage tritt dieser Effekt auf (siehe Abb. 3.31(a)). Eine ungenügende Wichtung der Daten, eine zu
grobe Partitionierung sowie eine zu schlechte Interpolation der ED [135] können als Fehlerquellen
ausgeschlossen werden. Dagegen kann nicht ausgeschlossen werden, dass es sich um einen Einfluss
der vielen niedrigen Reflexintensitäten der Satelliten und damit einer zu schlechten Zählstatistik
handelt. Die Variation der Ho-Ladung (siehe Abb. 3.31(a)) beträgt weniger als 4 % (Ho1-Lage)
bzw. 2 % (Ho2-Lage). Das unterschiedliche Verhalten beider Lagen ist der verschiedenen Lage-
Symmetrie geschuldet (vgl. Tab. 3.8) und ist damit ein Hinweis auf eine unterschiedliche Umgebung
dieser Atome.
Weil die maximale Ladung auf der Pd/Si2-Lage immer noch sehr viel kleiner als die eines
Pd- bzw. größer als die eines Si-Atoms ist, folgt aus der gezeigten t-Abhängigkeit (Abb. 3.31(b)),
dass entweder eine partielle Pd/Si-Unordnung in der Struktur existiert oder eine monokline, wenn
nicht trikline, perfekt meroedrische Verzwillingung der Struktur vorliegt. Andererseits können auch
mikroskopisch kleine Domänen mit unterschiedlichen Pd/Si-Ordnungen oder Stapelfehler zu den
mittleren Ladungen führen. Diese Aspekte werden im nächsten Kapitel behandelt. Für die folgende
Strukturverfeinerung kann hieraus das Vorhandensein einer mittleren Besetzung für die Pd/Si2-
Lage geschlossen werden – eine konkrete Ordnung der Pd/Si-Atome ist für das gewählte Modell
daher nicht zu erwarten –, während die Pd/Si1-Lage eine eindeutige Ordnung vermuten lässt. Die
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Abb. 3.31: Rekonstruktion der Modulationsfunktionen der Strukturparameter des Ho2PdSi3-Einkristalls. In (a)
und (b) sind die integrierten Ladungen der Ho- und Si-Lagen sowie in (c) und (d) die Verschiebung der Atome
in z-Richtung in Abhängigkeit von t dargestellt. Im Ausschnitt in (b) sind die Maxima der ED in Abhängigkeit
von t gezeigt, die einen glatten Verlauf aufweisen und somit die Partitionierung der ED für die Unstetigkeiten
der Ladung der Pd/Si2-Lage verantwortlich sind. Der für die Richtungen ~a1 und ~a2 charakteristische Verlauf
der displaziven Modulation der Pd/Si2-Atome ist im Ausschnitt in (d) abgebildet.
Modulationsfunktion für die Besetzung (Ladung) der Pd/Si-Lagen, sollte demnach durch Crenel-
Funktionen angenähert und mit harmonischen Funktionen überlagert werden können.
Ein Vergleich der Abb. 3.31(c) und (d) zeigt für die Ho-Atome eine um den Faktor 8 größere
Auslenkung aus ihrer Ideallage als für die Si-Atome. Obwohl die Modulationsfunktionen einen
komplementären Charakter haben, brechen die Amplituden die vorliegende Inversionssymmetrie.
Gewichtet mit der Multiplizität dieser Lagen (siehe Tab. 3.8) ergibt die Summe der Modulations-
amplituden aller Ho-Atome Null. D. h., dass der Schwerpunkt erhalten bleibt und damit keine
– konsistent mit dem Experiment – 00l Satelliten erzeugt werden, obwohl Modulationen des z-
Parameters gewöhnlicher Weise solche zur Folge hätten. Für die Pd/Si-Lagen ist der Sachverhalt
wegen der unterschiedlichen Besetzung dieser Lagen komplexer, denn es muss die jeweilige Ladung
berücksichtigt werden. Die Auslenkungen der Ho-Atome werden dort maximal, wo ausschließlich
Pd- oder Si-Atome die Pd/Si1-Lage besetzen (t ≈ 0,35/0,65). Im Gegensatz dazu sind die Pd/Si-
Atome dort am stärksten verschoben, wo eine „Mischbesetzung“ der Pd/Si2-Lage auftritt. Displazive
Modulationen in der hexagonalen Ebene sind für die Pd/Si2-Lage im Ausschnitt von (d) gezeigt, für
die Pd/Si1-Lage treten nur äußerst kleine Amplituden auf (ca. 1 % der z-Auslenkungsamplituden).
Alle displaziven Modulationen lassen sich durch harmonische Funktionen beschreiben, wobei
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die z-Modulation der Pd/Si-Lagen (siehe Abb. 3.31(d)) sich auch durch eine Sägezahnfunktion
approximieren ließe.
3.4.8 STRUKTURVERFEINERUNG: MISCHBESETZUNG, VERZWILLINGUNG ODER
STAPELFEHLER?
In einem ersten Schritt wird die gemittelte Struktur mit einer Besetzung von 75 % (Si) bzw. 25 %
(Pd) auf den Pd/Si-Lagen verfeinert. Sie konvergierte zu R1 = 2,78/7,99 %, wR2 = 7,93/8,80 %
und S = 3,25/1,93 (für die beobachteten/alle Reflexe) mit plausiblen Verschiebungsparametern
(U11(Ho) = 0,009 Å2, U33(Ho) = 0,008 Å2, U11(Si/Pd) = 0,005 Å2, U33(Si/Pd) = 0,009 Å2).
Damit zeigt sich eine vergleichsweise gute Übereinstimmung mit der hexagonalen Raumgruppe und
der gewählten Elementarzelle mit den Basisvektoren 2~aAlB2 , 2~aAlB2 , ~cAlB2 .
Anschließend erfolgt die Verfeinerung der inkommensurablen Struktur6. Dazu werden ver-
schiedene komplementär verfeinerbare Crenel-Funktionen für beide Pd/Si-Lagen definiert, wobei
auch hier das Pd/Si-Verhältnis fixiert und als Randbedingung eine volle Besetzung der Atomlagen
angesetzt wird [147]. Im Unterschied zur Pd/Si1-Lage, die, wie in Abb. 3.31(b) illustriert, keine
Mischbesetzung in großen t-Bereichen aufweist, sind Bedingungen für die Verfeinerung der
Pd/Si2-Lage komplexer, da hier in großen t-Bereichen eine Mischbesetzung vorhanden sein muss.
Der Bereich zwischen t ≈ 0,2 . . . 0,4 wird daher durch eine reine Si-Besetzung definiert. Die
Berücksichtigung dieser speziellen Eigenschaften erfolgt ebenfalls in den definierten Crenel-
Funktionen [147]. Alle Crenel-Funktionen werden mit drei harmonischen Funktionen gemäß der
Ordnung der Satellitenreflexe überlagert, so dass eine Verfeinerung im Sinne orthogonalisierter
Modulationswellen realisiert werden muss [121, 147]. Zusätzlich werden für jede Lage eine dis-
plazive Modulation und eine Modulation der Verschiebungsparameter mit harmonischen Funktionen
angepasst. Insgesamt werden damit 28 Parameter verfeinert. Ferner wird sichergestellt, dass keine
Reflexe 00l mit l ∈ Q auftreten.
Die Verfeinerung konvergierte zu R1 = 6,18 % (R1 = 5,51 % für die Hauptreflexe,
R1 = 8,47/8,04/11,50 % für die Satelliten 1. /2. /3. Ordnung). In Tab. D.3 in Anh. D sind die
verfeinerten Parameter zusammengefasst. Die Verschiebungsparameter sind gegenüber denen der
gemittelten Struktur leicht erhöht. Die verfeinerten Modulationskurven sind mit denen der Abb. 3.31
vergleichbar. In dem in Abb. 3.32 gezeigten Strukturmodell, der berechneten achtfachen Überstruktur
mit verdoppelten Basisvektoren ~a, werden die Verfeinerungsergebnisse zusammengefasst. Lediglich
zwei der acht Pd/Si-Schichten weisen eine vollständige Ordnung auf: Pd auf der Pd/Si1-Lage, Si auf
der Pd/Si2-Lage. Die restlichen Lagen unterliegen einer nicht vernachlässigbaren Mischbesetzung
von ca. 45 % Pd und 55 % Si.
Die Strukturuntersuchung zeigt damit erstmals, dass keine reine statistische Besetzung der Pd/Si-
WYCKOFF-Lagen auftritt, wie zuvor in der Literatur vermutet [317, 318, 325]. Verbunden hiermit ist
eine im Vergleich zu den Pd/Si-Atomen deutlich größere Verschiebung der Ho-Atome.
Eine kommensurable Verfeinerung (Überstrukturzelle mit den Basisvektoren 2~aAlB2 , 2~aAlB2 ,
8~cAlB2) ist aufgrund der großen Anzahl freier Parameter nicht sinnvoll, da ausgeprägte Parameterkor-
6Eine Verfeinerung der Besetzungsmodulation mit ausschließlich harmonischen Funktionen resultiert in Pd-Pd-
Abständen von 2,34 Å, was im Vergleich zum Pd-Atomdurchmesser von 2,76 Å [45] zu klein ist.
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Abb. 3.32: Strukturmodell für das Ho2PdSi3 im Ergebnis röntgeneinkristalldiffraktometrischer Untersu-
chungen. Gezeigt ist die Elementarzelle mit den Basisvektoren 2~aAlB2 , 2~aAlB2 , 8~cAlB2 sowie zur besseren
Vorstellung die einzelnen Pd/Si-Schichten senkrecht zu ~c. Die Berechnung des Strukturmodells erfolgte
anhand der verfeinerten Strukturparameter des inkommensurablen Modells.
relationen auftreten können, wie in einem Verfeinerungsversuch beobachtet [147]. Um eine stabile
Verfeinerung zu gewährleisten, müssen in diesem Fall die Verschiebungsparameter Umn sowie
die Besetzungsparameter ai jeweils gekoppelt werden, so dass letztlich immer noch 42 Parameter
verfeinert werden müssen. Das Verfeinerungsergebnis ist mit dem inkommensurablen Fall in den
meisten Details vergleichbar und zeigt deshalb auch akzeptable Güteparameter. Wegen der starken
Parameterkorrelationen (größer 90 %) ist dieses Modell jedoch weniger vertrauenswürdig.
VERZWILLINGUNG. Wird vorausgesetzt, dass keine statistische Besetzung der Pd/Si-Lagen exis-
tiert, kann der Kristall aus verschiedenen Domänen bestehen, die im globalen Mittel (Probenvo-
lumen) gerade eine Mischbesetzung suggerieren würden. Als „Domänen“ kommen insbesondere
Zwillingsdomänen in Betracht.
In der hexagonalen Raumgruppe gibt es pro Pd/Si-Schicht nur zwei nicht-äquivalente Pd/Si-
Lagen: eine mit der Multiplizität 2, die andere mit 6. Sind immer beide Lagen voll besetzt
und in jeder Schicht existiert ein Verhältnis von 1 : 3 (Pd:Si), so gibt es nur eine einzige
Konstellation für die Anordnung der Atome: Pd auf der WYCKOFF-Lage mit der niedrigen, Si
auf der mit der höheren Multiplizität. Diese Anordnung hätte aber keine mit dem Experiment
vergleichbaren Überstrukturreflexe zur Folge. Damit scheidet eine solche säulenartige Anordnung
der Pd-Atome entlang der ~c-Richtung, wie in [325] vermutet, aus. Es müssen also weitere
nicht-äquivalente Lagen pro Schicht hinzugefügt werden, um eine verachtfachte Überstruktur zu
erhalten. Dies kann durch Symmetrieabstieg realisiert werden, wobei wegen der hexagonalen
LAUE-Symmetrie des Beugungsbilds die entfallenden Symmetrieelemente als Zwillingselemente
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berücksichtigt werden müssen. Ein Abstieg in die monokline Raumgruppe P2/m hat zur Folge, dass
die Lage mit der Multiplizität 6 in drei Lagen der Multiplizität 2 aufspaltet (siehe BÄRNIGHAUSEN-
Stammbaum in Abb. D.1 in Anh. D). Damit erhöht sich die Anzahl der möglichen Freiheitsgrade
für die Besetzung der Atom-Lagen, und die Realisierung einer Überstruktur mit vollständig
geordneten Pd/Si-Atomen ist möglich. Der Versuch, eine solche „6-fach verzwillingte“-Struktur
zu verfeinern (kommensurabel und inkommensurabel), erbrachte keine signifikante Verbesserung
der Güteparameter. Zudem reduziert sich die „Mischbesetzung“ der Pd/Si-Lagen nicht. Auch
der Symmetrieabstieg zur Raumgruppe P2 („12-fach verzwillingte Struktur“) führt nicht zur
„Entmischung“ der Pd/Si-Lagen.
Aufgrund der Vielzahl an freien Parametern sowie extrem hoher Rechenzeiten ist die Verfeine-
rung der Zwillings-Modelle außerordentlich instabil und langwierig und führt letztlich zu keiner
Konvergenz. Eine einfache Alternative zum Testen von Zwillings-Modellen ist die RIETVELD-
Verfeinerung anhand von pulverdiffraktometrisch gewonnenen Daten. In Pulverproben überlagern
sich die Streubeiträge der einzelnen Zwillings-Domänen wie diejenigen einzelner Kristallite zum
Pulverdiffraktogramm inkohärent, so dass eine Phase/Struktur für die Beschreibung der Beugungs-
daten genügt, vorausgesetzt – diese Annahme wird hier gemacht – alle Zwillingsdomänen weisen
dieselbe Struktur auf und die Streubeiträge überlagern sich tatsächlich inkohärent.
PULVERDIFFRAKTOMETRIE. Für die pulverdiffraktometrische Untersuchung (die experimentellen
Details finden sich in Tab. D.4 in Anh. D) wurde das gleiche Probenmaterial verwendet wie für
die Einkristalluntersuchungen am Ho2PdSi3. Das RIETVELD-verfeinerte Pulverdiffraktogramm ist
in Abb. 3.33 dargestellt. Die Überstrukturreflexe sind, entgegen verschiedenen Literaturberichten,
z. B. [40, 318], in den Pulverdiffraktogrammen (siehe Abb. 3.33(b) für Ho2PdSi3 und Er2PdSi3)
deutlich zu erkennen. Diese Messungen sind ein Beleg dafür, dass die beobachtete Überstruktur allen
SE2PdSi3-Verbindungen inhärent ist. Es sei angemerkt, dass die im Lichtbogenofen synthetisierten
Proben (siehe Kap. 3.4.4) mit vergleichbarem Phasenbestand diese Reflexe nicht aufweisen (siehe
Abb. 3.33(b)).
Die RIETVELD-Verfeinerung erfolgt unter Berücksichtigung einer weiteren SESi-Phase –
deren Anteil beträgt etwa 3,5(5) Gew.-% – sowie der Überstrukturzelle (Basisvektoren 2~aAlB2 ,
2~aAlB2 , 8~cAlB2) für die SE2PdSi3-Phase, so dass alle auftretenden Reflexe indiziert werden.
Diese Elementarzellenwahl wird auch bei dem durchgeführten Symmetrieabstieg beibehalten (siehe
Abb. D.1 in Anh. D). Schließlich werden drei Modelle mit unterschiedlicher Raumgruppensymmetrie
getestet: (i) P6/mmm, (ii) P112/m und (iii) P112. Die Randbedingung für das Pd-zu-Si-
Verhältnis von 1 : 3 für jede Schicht kann nicht berücksichtigt werden. Die nach Konvergenz
des jeweils verfeinerten Strukturmodells erhaltenen Güte- sowie Gitterparameter sind in Tab. 3.9
aufgelistet, die Atomlagen in Tab. D.5 in Anh. D. Die Atomkoordinaten wurden nicht verfeinert, d. h.
die Modulation ist nicht berücksichtigt worden. In Abb. 3.34 sind die verfeinerten Strukturmodelle
dargestellt, wobei die Ho-Atome aus Gründen der Übersichtlichkeit weggelassen wurden.
Eine komplementäre Verfeinerung der Pd/Si-Lagen führt in allen Fällen zu einer Mischbesetzung
derselben. Zwar tritt eine vollkommene Ordnung der Pd/Si-Atome in ausgewählten Pd/Si-Schichten
auf – diese ist nur für die Raumgruppe P6/mmm (siehe Abb. 3.34(a)) vergleichbar mit dem einkris-
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Abb. 3.33: Pulverdiffraktogramm von Ho2PdSi3. (a) RIETVELD-verfeinertes Strukturmodell mit einer
Elementarzelle mit den Basisvektoren 2~aAlB2 , 2~aAlB2 , 8~cAlB2 und der Raumgruppensymmetrie P6/mmm.
Gezeigt sind die experimentellen Daten, die Simulationskurve, die Differenzkurve und die Reflexlagen
der verfeinerten Phasen (Ho2PdSi3 und HoSi). (b) Vergleich eines Ausschnitts der Pulverdiffraktogramme
von Ho2PdSi3 und Er2PdSi3, die beide vergleichbare Überstrukturreflexe aufweisen. Beide Pulverproben
wurden aus einkristallinem Ausgangsmaterial hergestellt, wohingegen eine weitere Er2PdSi3-Probe aus
polykristallinem Ausgangsmaterial gewonnen wurde (siehe Kap. 3.4.4), die keine Überstrukturreflexe
aufweist.
(a) (b) (c)
a1a2
c
Pd/Si
Si
Pd
P mmm6/ P m2/ P2
Abb. 3.34: RIETVELD-verfeinerte Strukturmodelle. Gezeigt sind die verfeinerten Elementarzellen mit den
Basisvektoren 2~aAlB2 , 2~aAlB2 , 8~cAlB2 sowie der Raumgruppensymmetrie P6/mmm (a), P2/m (b) und P2
(c). Es sind lediglich die Pd/Si-Lagen gezeigt und die Ho-Atome zur Vereinfachung weggelassen.
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Tab. 3.9: Gitter- und Güteparameter der RIETVELD-Verfeinerungen verschiedener Strukturmodelle anhand
pulverdiffraktometrischer Daten der Verbindung Ho2PdSi3. Angegeben sind neben den Gitterparametern a, c
und VEZ die Anzahl verfeinerter Parameter sowie die Güteparameter Rwp, S („Goodness of Fit“) und RBragg.
Raumgruppe P6/mmm (191) P6/mmm (191) P112/m (10) P112 (3)
a (Å) 4,0547(2) 8,1096(3) 8,1081(3)a 8,1057(2)a
c (Å) 4,0094(2) 32,0758(12) 32,0702(12) 32,0608(11)
VEZ (Å3) 57,086(6) 1826,8(1) 1825,9(1) 1824,3(1)
Anz. verf. Parameter 28 37 45 61
Rwp (%) 9,87 8,24 7,69 7,54
S 2,26 1,89 1,76 1,73
RBragg (%) 4,16 5,52 5,03 5,03
aGitterparameter a = b
talldiffraktometrisch gewonnenen Strukturmodell (siehe Abb. 3.32(a)) – jedoch für die jeweiligen
Modelle in unterschiedlichen Pd/Si-Ebenen. Diese Untersuchungen belegen den experimentellen
Befund der Einkristallstrukturanalyse.
Ein Vergleich der Güteparameter der einzelnen verfeinerten Modelle offenbart einen abfallenden
Trend mit Reduzierung der Raumgruppensymmetrie. Dies legt eine Verzwillingung der Struktur im
oben beschriebenen Sinne nahe. Die kleinen Güteparameter werden allerdings auf Kosten des Daten-
zu-Parameter-Verhältnisses erhalten; es sind 8 bzw. 16 weitere freie Parameter hinzugekommen. Im
Fall des Modells (ii) (Abb. 3.34(b)) tritt zu Tage, dass eine weitere Pd/Si-Schicht vollständig geordnet
ist, was die Annahme einer Verzwillingung ebenfalls unterstützt. Für Modell (iii) (Abb. 3.34(c)) kann
dieser Trend allerdings nicht bestätigt werden. Hier sind für fast alle Schichten mischbesetzte Lagen
zu verzeichnen. Letztlich kann damit auch durch die Pulverdaten eine existierende „Mischbesetzung“
der Pd/Si-Lagen nicht ausgeschlossen werden.
STAPELFEHLER. Da sowohl die einkristall- als auch die pulverdiffraktometrische Strukturanalyse
den Schluss zulassen, dass eine „Mischbesetzung“ der Pd/Si-Lagen auftritt, wird die Existenz von
Stapelfehlern untersucht. Eine Störung der langreichweitigen Ordnung, wie sie durch Stapelfehler
auftritt, spiegelt sich u. a. in den Halbwertsbreiten der Reflexe wider. Aus diesem Grund werden
zusätzliche ~H-Messungen im reziproken Raum durchgeführt, um anhand der richtungsabhängigen
Halbwertsbreiten der reziproken Gitterpunkte auf das Vorliegen einer entsprechenden Fehlordnung
zu schließen. In Abb. 3.35 sind die durchgeführten Messungen für verschiedene reziproke Rich-
tungen zusammengestellt. Durch Bestimmung der Halbwertsbreiten der einzelnen Reflexe lässt
sich nachweisen, dass diese Überstrukturreflexe entlang der ~c∗-Richtung fast viermal so groß sind
wie senkrecht dazu, für die Hauptreflexe um ein Vielfaches mehr. Die Translationsperiodizität der
atomaren Ordnung entlang der 6-zähligen Drehachse ist also stark gestört, senkrecht dazu (innerhalb
der jeweiligen Atomebenen) jedoch weitgehend erhalten. Anhand dieser Messungen lässt sich
schlussfolgern, dass Stapelfehler eine mögliche Erklärung für die beobachtete „Mischbesetzung“
der Atomlagen sind. Allerdings können auch die Modulationen der z-Koordinaten (siehe Abb. 3.31)
aller Atome, die zu inneren Spannungen führen, einen Einfluss auf die Halbwertsbreiten ausüben.
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Abb. 3.35: ~H-Messungen ausgewählter reziproker Richtungen. (a) Schematische Darstellung der h0l-Schicht,
in der die durchgeführten ~H-Messungen eingezeichnet sind. Hier wurde ein sphärisch geschliffener Ho2PdSi3-
Einkristall verwendet (selbes Probenmaterial wie oben). Die gemessenen Intensitätsprofile sind in (b), (c) und
(d) gezeigt: (b) entlang ~a∗ für k = 0 und l = 0/8, 1/8, 2/8, 3/8 und 4/8, (c) entlang ~c∗ für h = 3 und
k = 0 und (d) entlang ~a∗ bzw. ~c∗ für den Reflex 0 0 16. Die Halbwertsbreiten sowie die Fläche unterhalb
des Reflexprofils sind angegeben. Die Bezeichnung der Reflexe erfolgte gemäß einer Elementarzelle mit den
Basisvektoren 2~aAlB2 , 2~aAlB2 , 8~cAlB2 .
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Abb. 3.36: Theoretische Rückstreuamplituden (a) und Phasenverschiebungen der Photoelektronenwellen am
Ort des Absorberatoms (b) sowie des Rückstreuatoms (c) als Funktion der Wellenzahl k. Die Daten wurden
aus Ref. [305] entnommen.
3.4.9 CHARAKTERISIERUNG DER NAHORDNUNG: EXAFS/XANES
Die XAS-Messungen erfolgten an den SE-L- sowie der Pd-K-Absorptionskante nach der in
Kap. 1.5.4 beschriebenen Vorgehensweise. Für das Startmodell zur Simulation der EXAFS-Daten
werden die einkristalldiffraktometrisch ermittelten Strukturparameter verwendet. Die experimentel-
len Details sind in Tab. D.6 in Anh. D zusammengestellt.
Zur Gewinnung von Nahordnungsinformationen, anhand derer die direkte Nachbarschaft (lokale
Umgebung) der Pd-, Si und SE-Atome genauer charakterisiert wird, erfolgt die Messung und
Auswertung von EXAFS- und XANES-Daten.
PD-K -EXAFS. Den theoretischen Daten aus Abb. 3.36 lässt sich entnehmen, dass zwischen den
Beiträgen der verschiedenen Nachbaratome des betreffenden Absorberatoms (Pd oder SE) zum
EXAFS-Signal χ(k) hinreichend gut unterschieden werden kann. Da sich die Werte für die schweren
SE gleichen werden lediglich die Daten für das Ho gezeigt. Allerdings weichen die Daten für das
leichte Y-Atom davon ab, so dass erwartet werden kann, dass sich hier auch die experimentellen
Daten unterscheiden.
Die aufgenommenen Pd-K-EXAFS-Kurven sind in Abb. 3.37 dargestellt. Die experimentel-
len Daten zeigen, dass im Rahmen der Messgenauigkeit die EXAFS-Funktionen χ(k) für die
Verbindungen mit SE = Gd, . . . , Tm (Abb. 3.37(a)) nahezu identisch sind. Lediglich für die
Verbindungen mit SE = Ho und Er wurde das untersuchte Pulver aus den Einkristallen gewonnen
(vgl. Kap. 3.4.4). Hier zeigt sich eine im Rahmen des Auflösungsvermögens der EXAFS-Methode
identische Nachbarschaft der Pd-Atome, unabhängig von der SE sowie der Synthesemethode. Die
Nahordnung der Atome stellt also eine intrinsische Eigenschaft für alle SE2PdSi3-Verbindungen dar.
Wie bereits aus Abb. 3.36 ersichtlich, ist ein deutlich unterschiedlicher Verlauf für die Verbin-
dung mit SE = Y zu verzeichnen (siehe Abb. 3.37(b)), der sich sowohl von den schweren SE als
auch von metallischem Pd (Pd-Folie) unterscheidet.
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Abb. 3.37: Nach der Datenreduktion extrahierte EXAFS-Funktionen χ(k) für die Pd-K-Absorptionskanten.
In (a) sind die χ(k) für die SE2PdSi3 mit SE = Gd, . . . , Tm zusammengestellt. Zum Vergleich ist in (b)
die EXAFS-Funktion einer Pd-Folie (Dicke 20 µm) gezeigt: die Pd-Umgebung in den SE2PdSi3 ist deutlich
verschieden von metallischem Pd. Weiterhin zeigt (b) die EXAFS-Funktion des Y2PdSi3.
Es soll geklärt werden, wie die direkte Nachbarschaft (1. Koordinationssphäre) der Pd-Atome
beschaffen ist. Exemplarisch werden für die Daten der Verbindung mit SE = Ho die experimentellen
Daten bis rmax = 2,4 Å verwendet und verschiedene Atomkonfigurationen getestet. Abb. 3.38 fasst
die Resultate zusammen. Als wahrscheinlichste Konfiguration ergibt sich die Nachbarschaft von
drei Si-Atomen (Modell 1: R = 6,38 %; Details siehe Tab. D.7 in Anh. D). Die Hinzunahme von
weiteren Pd-Nachbarn führt zu signifikant schlechteren R-Werten: R = 18,71 % (Modell 2) und
R = 13,22 % (Modell 3). Eine mittlere Nachbarschaft bzw. etwaige Unordnung wurde ebenfalls
getestet. Hier wurde eine Kombination aus Modell 1 und 3 an die Daten angepasst, die zwar zu einem
besseren R-Wert führt (R = 5,22 %) – dies erfordert jedoch einen weiteren freien Parameter – aber
auch zu physikalisch nicht sinnvollen Werten bei gleichzeitig stark erhöhten Standardabweichungen
aller freien Parameter. Damit kann eine andere als die erstgenannte Konfiguration, auch im Hinblick
auf die bereits berichtete Umgebung der Rh-Atome in der Verbindung SE2RhSi3 [319] – dreifach
koordiniert mit Si –, als unwahrscheinlich ausgeschlossen werden.
Auch für die Y2PdSi3-Verbindung ergeben sich die gleichen Resultate, so dass offensichtlich
auch für die leichten SE dieselbe Nahordnung – zumindest im Falle der Pd-Atome – ausgebildet
wird. In der 2. Koordinationssphäre bis rmax = 3,0 Å – zu den Si-Nachbarn kommen die Y-Atome
hinzu – unterscheidet sich der Verlauf der experimentellen Kurven für SE = Y und Ho wie erwartet
(vgl. Abb. 3.36).
Unter Einbeziehung weiterer Pfade bis rmax = 8,1 Å – Ausgangspunkt stellt hier das einkris-
talldiffraktometrisch gewonnene Strukturmodell dar –, wobei direkt ober- und unterhalb der Pd-
Atome (parallel zur ~c-Richtung) Si-Nachbaratome in das Modell eingefügt wurden, lassen sich die
experimentellen Daten bereits in hervorragender Weise wiedergeben. In Abb. 3.39 sind exemplarisch
die Verfeinerungsergebnisse, in Tab. D.8 in Anh. D die verfeinerten Parameter, für die Verbindung
mit SE = Ho gezeigt. In roter Farbe ist das beste Anpassungsergebnis (R = 5,49 %) dargestellt. Im
k-Bereich mit k = 8 . . . 12 Å−1, treten die größten Abweichungen auf. Gerade in diesem Bereich
tragen die Pd-Atome deutlich zum EXAFS-Signal bei (vgl. Abb. 3.36). Dies legt den Schluss nahe,
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Abb. 3.38: Erste Koordinationssphäre der Pd-Atome. Dargestellt sind die experimentellen Daten der Pd-K-
EXAFS Reχ(Q) von Ho2PdSi3, wobei hier nur der Bereich für die 1. Koordinationssphäre von Pd (rmax =
2,4 Å) betrachtet wird. Ferner sind die Simulationskurven für drei unterschiedliche Modelle gezeigt: Modell 1
(3 Si-Nachbaratome), Modell 2 (2 Si-Nachbaratome) und Modell 3 (3 Pd-Nachbaratome).
dass die Anordnung der Pd-Atome noch nicht korrekt erfasst worden ist. Der DEBYE-WALLER-
Faktor für Pd (σ2Pd = 0,020(12) Å
2) ist im Vergleich zu den anderen Atomen um einen Faktor
2 . . . 4 größer. Genau wie auch beim CeCu2Si2 (vgl. Kap. 3.3.7) bewirkt dieser große Wert eine
Dämpfung der Amplituden der Pd-enthaltenden Pfade. Zum Vergleich ist eine Anpassung mit
einem mit den anderen Atomen vergleichbaren Wert gezeigt (blau). Die FOURIER-Transformierte
beider Simulationen (Abb. 3.39(b)) zeigt, dass insbesondere die Pd-Pd Nachbar-Abstände mit r ≥
4,67 Å (sowohl in der Pd/Si-Ebene als auch senkrecht dazu) stark gedämpft sind. Eine mögliche
Ursache ist die Modulation der Atomlagen respektive Atomabstände (siehe Abb. 3.31), die mit
dem vorliegenden Modell nicht berücksichtigt werden. Ein anderer Grund für die Dämpfung könnte
sein, dass keine langreichweitige Ordnung der Pd-Atome erfolgt, sondern vielmehr innerhalb der
Struktur unterschiedliche lokale Pd-Umgebungen vorliegen, welche auch Stapelfehler verursachen.
Dies könnte die im vorangegangenen Kapitel beobachteten mischbesetzten Lagen für die Pd/Si-
Atome bestätigen.
Die Anpassung eines weiteren Modells, bei dem direkt ober- und unterhalb der Pd-Atome
ebenfalls Pd-Atome angeordnet sind, ergab einen nur unwesentlich kleineren Gütewert von R =
5,38 % bei gleichzeitig weiter vergrößertem σ2Pd mit σ2Pd = 0,028(16) Å
2
, der zu einer noch größeren
Dämpfung der Pd-beinhaltenden Pfade führt. Die Auswirkungen auf das Anpassungsergebnis sind
daher nur sehr gering, dominieren aber im unteren k-Bereich bzw. bei r = 3,2 . . . 4,1 Å. In
Abb. 3.39(b) ist die Simulationskurve dieses Modells (grün) dargestellt, wobei auch hier σ2Pd =
0,006 Å2 gesetzt wurde. Pd-Pd Nachbaratome – das entspräche säulenartiger Pd-Atom-Anordnungen
auf der WYCKOFF-Lage 2d (vgl. Tab. 3.8) – sind nicht möglich, da die Amplituden |χ(r)| bei
r ≈ 3,9 Å hierdurch noch vergrößert werden und daher der Parameter σ2Pd ansteigt.
SE-L-EXAFS. Aus der Verdopplung der Elementarzelle der AlB2-Struktur in die ~a1 und ~a2-
Richtung folgen zwei nicht-äquivalente SE-Lagen. Zunächst war dies, wie oben beschrieben,
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Abb. 3.39: Pd-K-EXAFS-Simulation eines Ho2PdSi3-Clusters. Dargestellt sind die experimentellen Daten
zusammen mit der besten Verfeinerung eines Atomclusters mit einem Radius von rmax = 8,1 Å (orange).
Gezeigt sind ferner zwei Simulationen mit dem gleichen Modell aber einem mit den anderen Atomen
vergleichbaren Wert von σ2Pd = 0,006 Å
2 (blau) sowie zusätzlich einem Pd-Nachbaratom in der Pd/Si-Schicht
ober- und unterhalb (o/u) des resonant streuenden Pd-Atoms (grün). In (a) ist EXAFS-Funktion χ(k), in (b)
deren FOURIER-Transformierte |χ(r)| zu sehen.
einer geometrischen Hilfskonstruktion geschuldet. Doch unterscheiden sich die einzelnen Lagen
auch elektronisch? Hierzu lassen sich die SE-L-EXAFS zur Klärung heranziehen, wobei beachtet
werden muss, dass sich die Teilsignale der beiden Ho-Lagen zum EXAFS-Signal überlagern. Die
in Abb. 3.40 exemplarisch gezeigten Messkurven für SE = Ho und Er zeigen, dass auch die SE-L-
EXAFS nahezu identisch für die verschiedenen SE2PdSi3 sind.
Unter Berücksichtigung der bisherigen Ergebnisse ergeben sich zwei mögliche Umgebungen für
die SE-Atome: (i) Der Pd/Si6-Ring besteht ober- und unterhalb des SE-Atoms aus je 2 Pd- und 4-Si-
Atomen oder (ii) einer der beiden Ringe aus nur Si-Atomen, der andere 2 Pd- und 4 Si-Atomen (siehe
Abb. 3.40). Da die Zusammensetzung in jeder Pd/Si-Schicht gleich ist, werden bei der EXAFS-
Auswertung immer beide Modelle überlagert. Die konkrete Nachbarschaft eines bestimmten SE-
Atoms lässt sich also nicht gesondert eruieren, sondern lediglich die Überlagerung zweier Modelle
testen. Hinzu kommt, dass bis zu einem Radius von rmax = 3,1 Å und der Berücksichtigung von
ausschließlich Einfachstreupfaden keine Unterschiede zwischen den Teilsignalen bestehen, da die
EXAFS-Methode nur die Pfade und deren Länge berücksichtigt, nicht aber die Winkel zwischen
diesen. Dennoch lassen sich einige Aussagen zur Koordination gewinnen.
Es wurden zunächst jeweils Einfachstreupfade zweier Cluster (reine Si- und reine Pd-Umgebung)
mit rmax = 3,1 Å generiert und deren Überlagerung an die Ho-L3-EXAFS-Daten angepasst. Die
Verfeinerungsergebnisse sind in Abb. 3.41(a) zusammengestellt (Details finden sich in Tab. D.9
in Anh. D). Es zeigt sich, dass sich für die Anpassung dieser Cluster-Modelle (R = 0,6 %) –
die Amplitudenparameter S20 wurden getrennt verfeinert – ein Anteil von jeweils 78(11) At.-%
Si und 22(8) At.-% Pd ergibt. Das stimmt im Rahmen der Standardabweichung mit der als ideal
angenommenen Zusammensetzung von 3 : 1 (75 At.-% Si und 25 At.-% Pd) überein und damit mit
den beiden in Abb. 3.40(d) gezeigten SE-Umgebungen.
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Abb. 3.40: Vergleich von SE-L-EXAFS für Ho2PdSi3 und Er2PdSi3. Gezeigt sind die experimentellen Daten
nach Datenreduktion von (a) SE-L3-, (b) SE-L2- und (c) SE-L1-EXAFS. Die erste Koordinationssphäre
der SE-Atome ist in (d) dargestellt. Hier existieren gemäß dem einkristalldiffraktometrisch ermittelten
Strukturmodell zwei unterschiedliche SE-Umgebungen (i) und (ii).
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Abb. 3.41: Ho-L3-EXAFS-Simulationen für verschiedene Atomcluster. (a) Verfeinerungsergebnisse für einen
Cluster mit rmax = 3,1 Å. Gezeigt sind die simulierten Kurven Re[χ(q)] für eine reine Si-Umgebung (Sim. 1,
R = 1,9 %), eine reine Pd-Umgebung (Sim. 2, R = 11,1 %) sowie einer Kombination aus beiden Modellen
(Sim. 1/2, R = 0,6 %), wobei letztere die experimentellen Daten am besten wiedergibt. (b) Gezeigt ist die
FOURIER-Transformierte |χ(r)| der im Ausschnitt gezeigten χ(k)-Daten. Die Simulation eines Clusters mit
rmax = 6,0 Å unter Berücksichtigung der beiden in Abb. 3.40(d) gezeigten SE-Umgebungen ist orange
dargestellt (R = 1,58 %). Zum Vergleich ist eine Simulation mit dem gleichen Modell, aber einem mit den
anderen Atomen vergleichbaren Wert von σ2Pd = 0,008 Å
2 (blau) eingezeichnet.
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Abb. 3.42: Pd-K-XANES-Daten für Pulverproben der Verbindung SE2PdSi3. (a) Pd-K-XANES-Kurven
von Ho2PdSi3. Dargestellt sind sowohl die experimentellen Daten als auch die mit dem FEFF-Code
berechnete theoretische Kurve. (b) Energien der Pd-K-Absorptionskante, wobei das 1. und 2. Maximum der
ersten Ableitung der XANES-Kurven für die Pd-Folie sowie für die vermessenen SE2PdSi3-Verbindungen
dargestellt sind. Der Verlauf ist sowohl für die experimentellen als auch für die theoretischen Daten angegeben.
Die Energien der theoretischen Kurven wurde hierbei auf die Pd-K-Kantenenergie der Verbindung Y2PdSi3
bezogen.
Die Verfeinerung eines Clusters mit rmax = 6,0 Å unter Berücksichtigung von Einfach- und
Mehrfachstreupfaden sowie der zwei verschiedenen SE-Nachbarschaften ergibt die in Abb. 3.41(b)
gezeigte Kurve mit einem Gütewert von R = 1,58 % (Details finden sich in Tab. D.10 in Anh. D).
Mit diesem Modell lassen sich die experimentellen Daten (siehe Ausschnitt in Abb. 3.41(b)) bereits
hervorragend beschreiben. Zusätzlich wurden verschiedene Modelle unter Berücksichtigung von
Mehrfachstreupfaden getestet, bei denen der Pd-Pd-Abstand innerhalb der Pd/Si-Schichten kürzer
als 4,7 Å ist, was einer Pd-Anordnung entspricht, bei der diese sich innerhalb des Pd/Si6-Rings
nicht mehr gegenüber befinden. Diese Modelle führen zu einer geringfügig schlechteren Anpassung,
da die betreffenden Mehrfachstreupfade nur vergleichsweise kleine Amplituden aufweisen. Allen
durchgeführten Verfeinerungen ist ein im Vergleich zum Ho bzw. Si leicht erhöhter σ2Pd-Wert gemein,
wie schon bei der Auswertung der Pd-K-EXAFS festgestellt. Die Anpassung der Modelle an die Ho-
L2- und Ho-L1-EXAFS liefert vergleichbare Resultate.
XANES. In Abb. 3.42(a) sind exemplarisch die experimentellen und theoretisch berechneten
XANES-Daten der Pd-K-Absorptionskante für Ho2PdSi3 gezeigt. Beide stimmen sehr gut überein.
Details zur Rechnung können Kap. 1.5.4 entnommen werden. Dazu wird das gleiche Strukturmodell
wie bei der Pd-K-EXAFS-Auswertung verwendet und jeweils die SE ersetzt. Die Energien der
Pd-K-Absorptionskanten der jeweiligen Verbindung sind graphisch in Abhängigkeit der SE im
SE2PdSi3 in Abb. 3.42(b) dargestellt. Es lassen zwei dicht benachbarte Maxima der ersten Ableitung
der XANES-Kurven unterscheiden. Alle Werte (1. Maximum) für die schweren SE (Gd, . . . , Tm)
stimmen im Rahmen des Fehlers mit dem theoretischen Verlauf überein. Es ist eine monotone
Abnahme der Kantenenergie für die SE zu verzeichnen. Dieser Verlauf ist konsistent mit dem
Anstieg der Anzahl der Elektronen im SE2PdSi3-System. Die Verschiebung der Energie der Pd-K-
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Absorptionskante hin zu kleineren Energien ist daher auf die Abschirmende Wirkung der Kernladung
der hinzukommenden Elektronen zurückzuführen.
Aus den XANES-Untersuchungen folgt, dass sich die elektronische Struktur der Pd-Atome
nur geringfügig mit der Ordnungszahl der umgebenden SE ändert und für die schweren SE eine
vergleichbare lokale Struktur der Pd-Atome auftritt, was konsistent mit den vorhergehenden Ergeb-
nissen ist. Die XANES-Untersuchungen untermauern also, dass die oben berichteten strukturellen
Feinheiten den SE2PdSi3-Verbindungen inhärent sind.
FAZIT. Aus den EXAFS- und XANES-Daten können folgende Schlüsse gezogen werden: (1) Alle
untersuchten Verbindungen der Zusammensetzung SE2PdSi3 weisen eine identische Nachbarschaft
für die Pd- und die SE-Atome auf, (2) die erste Koordinationssphäre der Pd-Atome besteht aus 3
Si-Atomen, (3) für die SE-Atome existieren mindestens zwei verschiedene Umgebungen, wobei
die eine ober- bzw. unterhalb einen Si6-Ring aufweist, die anderen Ringe aus je 2 Pd- und 4 Si-
Atomen bestehen, (4) Pd-Pd-Abstände mit dPd-Pd ≈ 4,1 Å sind sehr unwahrscheinlich, und (5)
es tritt eine „Unschärfe“ der Pd-Pd-Abstände mit dPd-Pd > 4,1 Å auf. Aus diesen Ergebnissen
folgt, dass das Auftreten von Stapelfehlern, die zu unterschiedlichen Pd-Pd-Abständen führen,
möglich ist. Die Modulation der Atomkoordinaten führt ebenfalls zu einer Dämpfung der Pd
beinhaltenden Pfade. Da aber auch die Si- und die SE-Atome Modulationen aufweisen ist diese
Erklärung eher unwahrscheinlich. Damit kann durch die spektroskopischen Messungen das aus den
diffraktometrischen Untersuchungen gewonnene Modell bestätigt sowie um die Erkenntnisse zur
eindeutigen Koordination der Pd- und SE-Atome erweitert werden. Eine ideale Zusammensetzung
sowie eine für die verschiedenen SE2PdSi3-Verbindungen gleiche Struktur kann ebenfalls bestätigt
werden.
3.4.10 THEORETISCHE MODELLIERUNG
Aus den erhobenen experimentellen Daten kann für das entwickelte Strukturmodell keine komplette
Ordnung der Pd-Atome auf den Si-Lagen nachgewiesen werden. Stattdessen konnten gemischt-
besetzte Si-Lagen beobachtet werden, die wahrscheinlich nicht auf eine Verzwillingung, sondern
vermutlich auf unterschiedliche Stapelvarianten der Si/Pd-Schichten zurückzuführen sind, welche
durch die mittelnde Röntgendiffraktometrie nicht eindeutig unterschieden werden können. Alle
weiteren Indizien weisen auf eine wohlgeordnete Struktur innerhalb der Pd/Si-Ebenen hin.
Durch quantentheoretische Rechnungen mittels der DFT (zu Details siehe Kap. 1.5.5) wer-
den deshalb die Gesamtenergien für verschiedene Stapelvarianten berechnet. Da die Rechenzeit
quadratisch mit der Anzahl der Atome skaliert, wird ein vereinfachtes Modell mit nur zwei
unterschiedlichen Pd/Si-Ebenen unter periodischen Randbedingungen gerechnet. Die Elementarzelle
mit den Basisvektoren 2~aAlB2 , 2~aAlB2 , 2~cAlB2 wird gemäß den experimentellen Daten fixiert, die
Atompositionen aber relaxiert – die Gesamtenergien der nicht-relaxierten Modelle zeigen hier den
gleichen Trend wie die relaxierten. Eine volle Relaxation aller Parameter führt zu stark deformierten
Elementarzellen. Dies kann als Hinweis für die in der Struktur vorhandenen internen, durch die
„zu großen“ Pd-Atome induzierten Spannungen gewertet werden, die für die Modulation der
Strukturparameter sorgen.
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Abb. 3.43: Gesamtenergien verschiedener Pd/Si-Schichtfolgen innerhalb der hexagonalen Ho2PdSi3-Struktur.
Gezeigt sind die Unterschiede der Gesamtenergie der relaxierten Atomkonfigurationen als Funktion von
< dmin,p/dmin,s > (Erklärung siehe Text). Dargestellt sind ferner die gerechneten Elementarzellen mit den
Basisvektoren 2~aAlB2 , 2~aAlB2 , 2~cAlB2 , wobei hier die Ho-Atome der Anschaulichkeit halber weggelassen
wurden und nur die Si- (gelbe Kugeln) bzw. Pd-Atome (rote Kugeln) angegeben sind. Zur besseren
Orientierung sind die Pd/Si-Bindungen innerhalb der hexagonalen Pd/Si-Ebenen sowie die interplanaren
Abstände zwischen den Pd-Atomen eingezeichnet. Die Fehler der gezeigten Werte sind, soweit nicht anders
angegeben, kleiner als die verwendeten Symbole selbst.
Die betrachteten Modelle sind in Abb. 3.43 gezeigt, wobei sich die Modelle (1. . . 4) durch
ausgezeichnete Translationsvektoren ineinander überführen lassen, die restlichen Modelle aber
eine andere Charakteristik (minimaler interplanarer bzw. intraplanarer Pd-Pd-Abstand) aufweisen.
In Abb. 3.43 sind die Gesamtenergien der jeweiligen Modelle in Abhängigkeit des Quotienten
< dmin,p > /dmin,s als charakteristische Größe dargestellt, wobei < dmin,p >= 1/2 · (dmin,1 + dmin,2)
ist. Hier sind dmin,1 und dmin,2 die beiden kürzesten Pd-Pd-Abstände in jeweils benachbarten parallel
angeordneten Pd/Si-Ebenen (interplanarer Pd-Pd-Abstand) und dmin,s der kürzeste Abstand zwischen
zwei Pd-Atomen benachbarter Pd/Si-Ebenen (intraplanarer Pd-Pd-Abstand). Die Gesamtenergie
steigt mit abnehmendem Quotienten < dmin,p > /dmin,s. Eine Anordnung der Pd-Atome ist also
dann günstig, wenn diese in der Pd/Si-Ebene möglichst weit entfernt, senkrecht dazu aber möglichst
nahe beieinander liegen. Umgekehrt sind genau die Konfigurationen ungünstig, in denen die Pd-
Atome in der Ebene zu dicht benachbart angeordnet sind, was den Umstand des größeren Atomradius
widerspiegelt. Diese Ergebnisse sind konsistent mit den spektroskopischen Untersuchungen. Zwar
zeigt sich weiter, dass eine säulenartige Anordnung der Pd-Atome (Modell (5) in Abb. 3.43) – wie
in [325] vorgeschlagen – am günstigsten ist, jedoch ist der Energieunterschied zu den favorisierten
Modellen (1 . . . 4) nicht nennenswert (∆E = 0,13 eV); die Konfigurationen (1 . . . 5) sind quasi
energetisch entartet. Allerdings wird hier nur eine „kleine“ Elementarzelle betrachtet – Übernächste-
Nachbar-Wechselwirkungen werden folglich nicht berücksichtigt –, so dass sich für die in~c-Richtung
verachtfachte Elementarzelle unter Umständen eine leicht erhöhte Energie für Modell (5) einstellt.
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Dies wäre dann mit den experimentellen Beobachtungen – Modell (5) wird nicht beobachtet –
kongruent.
Aus den theoretischen Rechnungen kann also auf das Vorliegen energetisch entarteter Atomkon-
figurationen geschlossen werden. Ordnet man die Konfigurationen mit den niedrigsten Gesamtener-
gien übereinander – entlang der ~c-Richtung – in unterschiedlicher, teilweise zufälliger Reihenfolge
an, so entstehen – aus Sicht der Einkristallbeugung – gemischt-besetzte Atom-Lagen.
3.4.11 STRUKTUR DER SE2PDSI3 : ORDNUNG ODER UNORDNUNG?
Für die Struktur der SE2PdSi3-Verbindungen mit schweren SE ergibt sich ein hinreichend
komplexes Bild: Aus den Röntgeneinkristallmessungen folgt, dass die SE2PdSi3-Verbindungen
in einer 32-fachen Überstruktur des AlB2-Strukturtyps kristallisieren (Elementarzelle mit den
Basisvektoren 2~aAlB2 , 2~aAlB2 , 8~cAlB2). Hierbei muss die Struktur in der Basalebene verdoppelt,
senkrecht dazu verachtfacht werden. Das hat Konsequenzen bzgl. der Anzahl nicht-äquivalenter
Atomlagen, so dass mindestens zwei unterschiedliche SE-Lagen auftreten. Dies hat Konsequenzen
auf die magnetischen Eigenschaften, wie sie im nächsten Kapitel besprochen werden. Eine eindeutige
Ordnung der Pd/Si-Atome entlang ~c wird nicht beobachtet. Es treten zwar langreichweitige „Vor-
zugsanordnungen“ auf – FRONTZEK [41] konnte anhand von Synchrotrondaten Korrelationslängen
von lc ≈ 255 Å (entlang ~c∗) und lc ≈ 687 Å (innerhalb der ~a∗1-~a∗2-Ebene) finden –, die zu
scharfen Überstrukturreflexen führen, jedoch mit einer starken Verbreiterung entlang der 6-zähligen
Drehachse. Deshalb weist das einkristalldiffraktometrische Strukturmodell mischbesetzte Lagen auf.
Dieser Mischbesetzungscharakter tritt auf als Folge einer Änderung der Schichtabfolge im Sinne von
Stapelfehlern. Hierbei werden durch die Absenkung der Gesamtenergie des Systems Schichtfolgen
realisiert, die durch einen minimalen Quotienten < dmin,p > /dmin,s gekennzeichnet sind und sich
durch Verrückung um ausgezeichnete Translationsvektoren beschreiben lassen. Alle Atomschichten
aber weisen eine strenge Translationsperiodizität innerhalb der Ebenen auf.
Diese wird sowohl durch die ~H-Messungen (siehe Abb. 3.35) belegt als auch durch Messungen
des Restwiderstandsverhältnisses, das senkrecht zu ~c größer ist, insgesamt aber nur Werte von
RRR > 2 nachgewiesen werden [40, 336]. Der niedrige RRR-Wert ist diesen Kristallen jedoch
inhärent und liegt im gleichen Bereich wie für polykristallines Material [138]. Er kann auf das
Vorliegen von Stapelfehlern im Speziellen zurückgeführt werden und nicht durch eine allgemeine
Pd/Si-Unordnung. Auch der Vergleich von Massendichte (ρexp = (7,556 ± 0,001) g/cm3) und
Röntgendichte (ρrön = (7,571 ± 0,001) g/cm3) des untersuchten Ho2PdSi3-Einkristalls belegt, dass
eine geringe Defektdichte (Leerstellen, Poren, Fremdphasen etc.) vorliegt.
Die theoretischen Rechnungen zeigen, dass lokal betrachtet – d. h. zwei unterschiedliche Pd/Si-
Schichten betreffend – eine monokline Symmetrie vorliegt. Ordnet man die vier Pd/Si-Schichtfolgen
niedrigster Gesamtenergie (in mehr oder weniger) zufälliger Weise an, entsteht eine gemittelte
hexagonale Struktur.
Die Struktur ist nicht vom Einkristallzüchtungsversuch abhängig: Alle synthetisierten Ein-
kristalle [40, 223] weisen eine identischen Reflexanordnung im Röntgenbeugungsexperiment und
eine partiell langreichweitige Anordnung der Ebenen auf. Auch ein Austausch der SE ändert die
Anordnung nicht. Offensichtlich bilden alle Verbindungen der Zusammensetzung SE2PdSi3 die
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gleiche Struktur aus, denn nicht nur für die schweren SE ist die Struktur vergleichbar, sondern auch
für die leichten SE, repräsentiert durch die Y2PdSi3-Verbindung.
Die Beobachtungen lassen sich als Merkmale für sogenannte Typ-B OD („Order-Disorder“)-
Strukturen interpretieren (siehe Kap. 1.3.1), denn es existieren mehrere geometrisch und damit
auch energetisch gleiche Atom-Konfigurationen (Pd/Si-Ebenen), die entlang der ~c-Richtung keine
(strenge) Translationsperiodizität aufweisen. Beispiele hierzu finden sich in fast allen Systemen
(siehe [107]). Im vorliegenden Fall weisen die separat betrachteten Einzelschichten – wegen der
verdoppelten Basisvektoren ~a1 und ~a2 – eine hexagonale Symmetrie auf, die zur Raumgruppe
P6/mmm (191) gehört. Unter anderem wegen der „mischbesetzten“ Lagen kann jedoch nicht
von einer strengen Periodizität entlang ~c ausgegangen werden. Nach DORNBERGER-SCHIFF [106]
existiert hierfür die Notation P (6/m)mm (Λ-Symmetrie). Jede Abfolge benachbarter Schichten ist
dann von einer niedrigeren Symmetrie, hier vermutlich P (2)m1. Benachbarte Schichten können mit
den Translationsvektoren ~s1 = ±1/2 ·~a1 + ~e, ~s2 = ±1/2 ·~a2 + ~e und ~s3 = ±1/2 · (~a1 + ~a2) + ~e
ineinander überführt werden, wobei ~e = ~c der Vektor senkrecht zu ~a1 und ~a2 ist. Da im reziproken
Raum keine ausgeprägten Beugungsstäbe (bzw. signifikant erhöhte diffuse Streuung) beobachtet
werden, ist das Konzept der modulierten Struktur hier für die Beschreibung hinreichend.
Ob jedoch größere Domänenbereiche mit einer langreichweitig gleichen Stapelfolge existieren
oder im gesamten Kristall die Abfolge statistischen Charakter wie bei den OD-Strukturen hat,
kann aus den vorliegenden Messungen nicht eindeutig geschlussfolgert werden. Lägen größere
Domänenbereiche vor, dann müssten sich Neutronen und Röntgendaten, die an verschiedenen
Kristallvolumina erhoben wurden, unterscheiden. Die Domänenbereiche sind damit deutlich kleiner
als 100 µm (Größe der röntgenographisch untersuchten Einkristalle).
Während in [41] eine heuristisch entwickelte Struktur beschrieben wird, die sich auf eine
beschränkte experimentelle Datenlage stützt, konnte das hier entwickelte Strukturmodell auf eine
breite experimentelle Datenbasis gestellt werden. Dennoch kommt auch FRONTZEK [41] zu dem
Schluss, dass keine eindeutige Stapelanordnung mit den experimentellen Daten in Einklang zu
bringen sei. Anhand der bestimmten magnetischen Eigenschaften schließt er, dass der Kristall
aus unterschiedlichen Domänen mit identischer Schichtfolge besteht, wobei die Domänen in der
Größenordnung von 175 . . . 320 Å liegen sollten.
Nach HOFFMANN et al. [311] hängt die Ausbildung von Überstrukturen im System der AlB2-
abgeleiteten Strukturtypen von einer Vielzahl von Effekten ab. Die größte Auswirkung haben die
Anzahl der Elektronen, die Größe der jeweiligen Atome und die Art der chemischen Bindung selbst.
Gemäß diesen Parametern stellt sich eine optimale Struktur ein, die dann Verzerrungen aufweisen
und Überstrukturen ausbilden kann. Dieses wird auch hier beobachtet. Vom kristallchemischen
Standpunkt der Raumfüllung ist die Ausbildung der Struktur für die SE2PdSi3 nachvollziehbar. Die
drei Prinzipen des von LAVES [105] aufgestellten Raumerfüllungspostulats, sind für die Verbindung
SE2PdSi3 sämtlich erfüllt: Anordnung der Atome so, dass (1) der Raum effektiv ausgefüllt wird
(Raumprinzip), dass (2) eine möglichst hohe Symmetrie erfüllt wird (Symmetrieprinzip) und
derart, dass (3) die einzelnen Atome mit möglichst vielen Nachbarn in Wechselwirkung stehen
(Wechselwirkungsprinzip). Effektiv deswegen, da die hexagonal dichte Packung bei Einbau der Pd-
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Abb. 3.44: Magnetische Eigenschaften eines Ho2PdSi3-Einkristalls. (a) Inverse magnetische Suszeptibilität,
wobei die Messungen mit ~B||~a (blau) und ~B||~c (orange) erfolgten. TN ist mit einem Pfeil markiert. (b)
Magnetisierungskurven bei T = 1,8 K unterhalb der Ordnungstemperatur, wobei das Magnetfeld ~B parallel
zu ~a und ~c angelegt wurde. Der Ausschnitt zeigt vergrößert den Bereich von 0,15 bis 0,80 T und macht die
Hysterese des Phasenübergangs für ~B||~c für kleine Felder B deutlich. Die Darstellung erfolgte nach [41].
Atome beibehalten wird, ebenso kein Symmetrieabstieg zur vollständigen Beschreibung erfolgen
muss und der Einbau der Pd-Atome auf Lagen erfolgt, die drei dicht benachbarte Atome umfasst.
3.4.12 KOMPLEXE STRUKTUR UND KOMPLEXE EIGENSCHAFTEN
MAGNETISCHE EIGENSCHAFTEN. Ausführliche Untersuchungen der magnetischen Eigenschaften
der SE2PdSi3-Verbindungen erfolgten in jüngerer Zeit durch FRONTZEK [41]. Wie man diesen und
den bereits in Kap. 3.4.2 berichteten Eigenschaften entnehmen kann, weist das SE2PdSi3-System
eine große Vielfalt magnetischer Phänomene auf, deren Ursprung z. T. noch unverstanden ist. Die in
den vorhergehenden Kapiteln dargelegte komplexe Struktur bietet einen Zugang zu dieser Vielfalt.
In Abb. 3.44(a) ist die inverse Suszeptibilität für Ho2PdSi3 gezeigt (an genau dieser Probe
wurden die Strukturuntersuchungen durchgeführt [67, 341]). Die Suszeptibilität zeigt eine deutliche
Anisotropie ebenso wie die magnetischen Eigenschaften im Hochtemperaturbereich, wie sie in
vergleichbarer Ausprägung auch in den anderen SE2PdSi3 beobachtet wurden [67]. Weil die
durchgeführte Strukturanalyse für alle untersuchten SE2PdSi3 eine prinzipiell identische Struktur
nahelegen, werden die Ergebnisse zu Kristallfelduntersuchungen von FRONTZEK et al. [67] unter-
mauert. Denn die beobachteten Unterschiede im Anisotropiegrad der magnetischen Eigenschaften
der SE2PdSi3-Verbindungen rühren damit eindeutig von der Anisotropie der SE-Ionen her (siehe
Kap. 1.2.4), wie auch von FRONTZEK et al. gezeigt, nicht von Unterschieden der Kristallstruktur
selbst.
Für hohe Temperaturen ist χ(T ) linear von der Temperatur abhängig. Qualitativ folgt sie einem
CURIE-WEISS-Gesetz (vgl. Glg. 1.10). Das Gesetz kann auf das Ho2PdSi3 jedoch schlecht angewen-
det werden, da sich die beiden Suszeptibilitäts-Kurven bei T ≈ 40 K schneiden (siehe Abb. 3.44(a)),
wodurch sich unterschiedliche Anstiege und damit unterschiedliche CURIE-Konstanten ergäben, was
jedoch nicht sinnvoll erscheint, da diese charakteristisch für einen Stoff sind. Demnach ergäben sich
ebenfalls zwei unterschiedliche magnetische Momente. Zudem ist bei hohen Temperaturen ~a die
Achse der leichten Magnetisierungsrichtung, unterhalb von T = 40 K ist es die ~c-Achse [67]. Damit
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zeigt Ho2PdSi3 kein CURIE-WEISS-Verhalten [67]. Eine Anpassung des CURIE-WEISS-Gesetzes
an die experimentellen Daten liefert für ~B||~a die asymptotische paramagnetische Temperatur von
θp = 4,3(14) K sowie ein magnetisches Moment von µeff = 10,2(3) µB/SE3+. θp > 0 weist
auf eine ferromagnetische Ordnung hin. Das magnetische Moment dieser Richtung stimmt besser
mit dem theoretischen Wert von µeff = 10,6 µB/SE3+ überein als das aus der Kurve ~B||~c von
µeff = 9,6(3) µB/SE3+, welches signifikant kleiner ist. Ohne Magnetfeld, ist lediglich eine rein
antiferromagnetische Ordnung zu beobachten. Dieses Verhalten ist ungewöhnlich, da – statt einem
erwarteten – zwei verschiedene Werte für das effektive magnetische Moment µeff, das an das SE-Ion
gekoppelt ist, auftreten.
Die in Abb. 3.44(b) gezeigten Daten lassen eine weitere Besonderheit der magnetischen
Eigenschaften des Ho2PdSi3 erkennen: Für ~B||~c tritt eine Hysterese auf, die für ~B||~a nicht
nachzuweisen ist. Bei B ≈ 1,2 T wird ein „Knick“ beobachtet, auf den die schrittweise Sättigung
der Magnetisierung folgt. Bei einem äußeren Feld von 13 T bleibt das magnetische Moment mit
µeff = 8,1 µB/Ho
3+ ( ~B||~c) bzw. µeff = 7,3 µB/Ho3+ ( ~B||~a) deutlich unterhalb des erwarteten
theoretischen Werts. Unter Annahme von Ho3+-Ionen wird deshalb eine magnetische Phase mit
antiferromagnetischer und induzierter ferromagnetischer Komponente bei kleinen äußeren Feldern
vermutet [67].
FRONTZEK gelang es, nachzuweisen [41], dass für die magnetische Nullfeld-Struktur von
Ho2PdSi3, Er2PdSi3 und Gd2PdSi3 die kristallographische Überstruktur keine Rolle spielt, da
die magnetischen Momente innerhalb der SE-Ebenen parallel zu ~c ausgerichtet sind und der
magnetische Austausch innerhalb dieser Ebenen stattfindet. Findet der Austausch dagegen über die
Pd/Si-Ebenen statt, so hat die kristallographische Struktur einen starken Einfluss auf die Magnet-
struktur. Dies wird für die von FRONTZEK untersuchten magnetischen Strukturen der Verbindungen
Tb2PdSi3, Dy2PdSi3 und Tm2PdSi3 beobachtet, deren magnetische Nullfeld-Strukturen Vielfache
der kristallographischen sind. Zwar ist die magnetische Struktur des Ho2PdSi3 im Nullfeld von der
beobachteten Kristallstruktur unabhängig, doch führen kleine externe Magnetfelder bereits dazu,
dass magnetische Reflexe genau auf Positionen der beobachteten kristallographischen Überstruktur-
reflexe auftreten und die zugehörige Magnetstruktur (Propagationsvektor τ = (1/2, 1/2, 1/8)) mit
der Kristallstruktur korreliert.
Durch die Elementarzelltransformation entstehen zusätzliche nicht-äquivalente SE-Lagen. Be-
reits in [333] wird vermutet, dass das breite Maximum der χ(T )-Daten bei T ≈ 50 K (im
Falle des Tb2PdSi3) mit dem Auftreten zweier verschiedener WYCKOFF-Lagen für die SE-Ionen
zusammenhängt. Durch die vorliegenden Strukturuntersuchungen wird eindeutig nachgewiesen, dass
tatsächlich zwei verschiedene WYCKOFF-Lagen existieren.
Zur Deutung der durch FRONTZEK [41] beobachteten magnetischen Struktur des Ho2PdSi3 wer-
den zwei Szenarien diskutiert, die jeweils zwei unterschiedliche SE-Lagen voraussetzen. Einerseits
wird durch die beiden Lagen das lokale Kristallfeld in unterschiedlicher Weise geändert, wodurch
ein unterschiedlicher Grundzustand zwischen beiden Ho-Ionen auftritt, welcher zwei verschiedene
magnetische Momente bedingt. Ein kleines Magnetfeld kann die schwache Austauschkopplung
zwischen beiden Momenten bereits zerstören, so dass alle beobachteten Effekte von diesen zwei
unterschiedlichen Lagen verursacht werden. Andererseits könnte die unterschiedliche Umgebung
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der SE-Lagen – hier werden identische magnetische Momente der SE-Ionen vorausgesetzt –
zu einer Modulation der Leitungselektronen und der durch diese vermittelten Kopplung (RKKY-
Wechselwirkung) beider SE-Ionen führen und zwar derart, dass das geordnete magnetische Moment
dadurch beeinflusst wird.
Im Falle des Ho2PdSi3 kann aus der magnetischen Struktur geschlussfolgert werden, dass eine
empfindliche Balance zwischen RKKY-Wechselwirkung, Kristallfeldeffekten, der Frustration von
Nächste-Nachbar-Wechselwirkungen des Dreiecksgitters und den beiden Ho-Ionen auf unterschied-
lichen WYCKOFF-Lagen besteht.
Eine weitere magnetische Phase, die sogenannte induzierte ferromagnetische Phase auch FiM-
Phase genannt [41], hängt mit dem Auftreten von Magnetfeld-induzierten Verschiebungen der SE-
Ionen zusammen, deren Größe sich aus der lokalen Umgebung der SE ergibt und die einen Einfluss
auf die konkrete Ordnung der magnetischen Momente haben. Sämtliche beobachteten ferro- und
antiferromagnetischen Phasen in diesen Systemen hängen von der Pd/Si-Schichtabfolge ab, welche
die Kopplungen der magnetischen Momente der SE-Atome in unterschiedlicher Weise beeinflussen.
Die Modulationen und die damit einhergehenden Schwankungen der Atomabstände sind wesentlich
für die Ausprägung der magnetischen Wechselwirkungen.
Obwohl sich eine Reihe von magnetischen Phänomenen mit den neuen Erkenntnissen der
Strukturuntersuchungen im Einklang befinden, sind die vielen, zum Teil gleichzeitig auftretenden
magnetischen Ordnungen respektive magnetischen Strukturen sowie die Anisotropie der magne-
tischen Eigenschaften der Gd2PdSi3-Verbindung vermutlich Phänomene, die der „ungeordneten“
Kristallstruktur zugewiesen werden können. Zwar ist die Struktur in allen Fällen von gleichem
Charakter, dennoch unterscheiden sich die Schichtfolgen, die sich wiederum unterschiedlich auf
die mit den verschiedenen SE verknüpften magnetischen Phänomenen (Austauschwechselwirkung,
Kristallfeld) auswirken. Die Bildung magnetischer Elementarzellen, die um Größenordnungen
größer sind als die kristallographischen (siehe [41]), wird vor diesem Hintergrund verständlich.
Das Spin-Glas-ähnliche Verhalten für einige der SE2PdSi3 (vgl. Kap. 3.4.2) kann wie im
Falle des isostrukturellen U2ÜMSi3-Prototyps berichtet, auf die frustrierte U-U-Wechselwirkung
zurückgeführt werden, die aus der „Unordnung“ der ÜM- und Si-Atome resultiert [342, 343]. Wie
in dieser Arbeit gezeigt wird, tritt allerdings keine ÜM/Si-“Unordnung“ auf, sondern vielmehr
Stapelfehler mit perfekt geordneten ÜM/Si-Schichten. Alternativ könnte das Spin-Glas-Verhalten
nicht allein aus einer Pd/Si-Unordnung, sondern auch aus einer speziellen Form der f -Hybridisierung
herrühren [330].
ELEKTRONISCHE EIGENSCHAFTEN. Untersuchungen zum elektrischen Widerstand der Verbindun-
gen SE2PdSi3 erfolgten beispielsweise durch SZYTULA et al. [318] und SAMPATHKUMARAN et al.
[330]. Die von diesen Autoren berichteten Messungen weisen ebenfalls auf ein komplexes Verhalten
hin, in dem sich der Einfluss der diversen magnetischen Ordnungen sowie der Kristallstruktur
widerspiegelt. Der anisotrope elektrische Widerstand von Ho2PdSi3 beispielsweise weist oberhalb
von T = 50 K metallisches Verhalten auf. Für T < 10 K wird ein Anstieg beobachtet, der
mit der komplexen magnetischen Struktur zusammenhängt und auf die Ausbildung sogenannter
BRILLOUIN-Zonen-Bandlücken zurückzuführen ist [330]. Zudem kann der elektrische Widerstand
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durch ein äußeres Magnetfeld beeinflusst werden. Zur Erklärung dieser von MAJUMDAR et al. [333]
durchgeführten Magnetwiderstandsmessungen wurden Korngrenzen-Effekte in Betracht gezogen. Es
bleibt zu überprüfen, ob ebenso ein (oben diskutierter) Domänencharakter der Kristallstruktur für die
Interpretation möglich wäre.
Untersuchungen der elektronischen Struktur verschiedener SE2PdSi3 mittels Photoelektronen-
spektroskopie (PES), die von CHAIKA et al. [344] durchgeführt wurden, ergaben Besonderheiten in
den Si-2p Photoemissionsdaten. Die Autoren vermuteten eine chemisch unterschiedliche Umgebung
der Si-Atome. Wegen des seinerzeit aktuellen (nicht korrekten) Strukturvorschlags wurde diese
Erklärung allerdings ausgeschlossen. Von den Autoren wurde daher argumentiert, dass Energie-
Verluste verantwortlich für die Anomalien sind. Durch die in dieser Arbeit berichteten Resultate,
kann die erste These nun jedoch nicht mehr ausgeschlossen werden, da in dem hier vorgestellten
Strukturmodell tatsächlich unterschiedliche Si-Umgebungen auftreten. Die Beobachtungen von
CHAIKA et al. können als weitere Verifikation für die vorhandene Modellvorstellung der SE2PdSi3-
Struktur gewertet werden.
3.4.13 ZUSAMMENFASSUNG UND AUSBLICK
In den vorhergehenden Kapiteln wurde die kommensurable Überstruktur im System SE-Pd-
Si mit der Zusammensetzung SE2PdSi3 für die SE = Y, Gd, . . . , Tm ausführlich dargelegt.
Diese konnte anhand erstmals beobachteter Überstrukturreflexe eindeutig klassifiziert und auf eine
gesicherte experimentelle Datenlage gestellt werden. Es konnte gezeigt werden, dass hier keine,
wie in der Literatur vielfach angenommen, Pd/Si-Unordnung im Allgemeinen, sondern Stapelfehler
perfekt translationsperiodisch geordneter Pd/Si-Schichten vorliegt. Daher lässt sich kein spezielles
Strukturmodell angeben. Ein verallgemeinertes Modell wird in Abb. 3.32 präsentiert.
Aus Beugungs- und Spektroskopiemessungen an Pulvern und Einkristallen sowie durch quan-
tentheoretische Modellrechnungen konnte eindeutig die Anordnung der Pd-Atome im Si-Untergitter
bestimmt werden. Die Pd-Atome werden auf den Si-Lagen des binären HoSi2 mit der Raumgruppe
P6/mmm eingebaut, so dass diese in der Pd/Si-Ebene maximal entfernt sind, senkrecht dazu aber
möglichst nahe beieinander liegen. In jeder Pd/Si-Schicht existiert dieselbe Zusammensetzung, die
der globalen Zusammensetzung entspricht. Ein Pd-Atom wird dabei stets von drei nächsten Si-
Nachbarn umgeben. Global ergibt sich eine hexagonale Struktur mit den Basisvektoren 2~aAlB2 ,
2~aAlB2 , 8~cAlB2 , die durch die Raumgruppensymmetrie P6/mmm vollständig charakterisiert ist.
Lokal liegt eine verringerte Raumgruppensymmetrie von P2 vor. Da die XAS-Methode nur die
Pfadlängen berücksichtigt, nicht aber die eingeschlossenen Winkel, und die triklinen Strukturmodelle
nicht stabil anhand der einkristalldiffraktometrischen Daten verfeinert werden konnten, kann die
vorzugsweise Anordnung der Pd/Si-Atome nicht aufgeklärt werden. Hier bieten sich DAFS-
Messungen („Diffraction Anomalous Fine Structure“) an Einkristallen an, die ein schrittweises
„Durchscannen“ derselben erlauben und so zur Aufklärung der Pd/Si-Ordnung beitragen können.
Der Einsatz dieser Methode erbringt ein weiteres Indiz dafür, dass die Pd/Si-Schichten sich in der
Zusammensetzung nicht unterscheiden. Im gegenteiligen Fall, müssten Kohärenzeffekte, die sich
aus der speziellen Anordnung der Atome und daraus resultierenden kristallographischen Phasen
ergeben, zur Auslöschung der 00l-Reflex führen, welche mit den diffraktometrischen Methoden
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nicht nachgewiesen wurden. Um zusätzliche Informationen über die Anordnung der Pd-Atome
zu erhalten, sind DAFS-Messungen an Überstrukturreflexen eine geeignete Methode. Hier werden
gleichzeitig und selektiv die Pd-Atome und Netzebenen vermessen. Aus den experimentellen Daten
kann eindeutig eine statistische Anordnung der Konfigurationen abgeleitet werden. Alternativ ließen
sich zur Charakterisierung der lokalen Struktur bzw. einer eventuellen Domänenstruktur auch hoch-
auflösende transmissionselektronenmikroskopische Aufnahmen heranziehen. Diese Messungen,
detaillierte XANES-Auswertungen sowie die Durchführung einer genauen Absorptionskorrektur der
einkristalldiffraktometrischen Daten mittels tomographischer Methoden für die exakte Bestimmung
der Kristallstruktur sind in weiterführenden Arbeiten geplant.
Anhand der durchgeführten Messungen wurden das Kristallsystem, die LAUE-Symmetrie und die
vorliegende Raumgruppe ermittelt. Auf den Einbau der Pd-Atome reagiert die Struktur mit lokalen
Verzerrungen, die durch Modulationen der Atomkoordinaten aufgefangen werden. Im vorliegenden
Fall kann die Ursache der Modulationen auf den benötigten Raum der Pd-Atome (groß im Vergleich
zu den Si-Atomen) zurückgeführt werden: Mechanismus der sterischen Behinderung (siehe S. 107).
Für die Anordnung der einzelnen Pd/Si-Schichten lassen sich energetisch gleiche Konfigurationen
innerhalb der Kristallstruktur finden. Daher existieren verschiedene Stapelvarianten mit gleicher
Gesamtenergie, die in der Struktur realisiert werden. Die Anordnung der Pd/Si-Ebenen erfolgt
jedoch nicht rein statistisch, sondern es tritt vorzugsweise eine Pd/Si-Konfiguration nach drei bzw.
fünf Pd/Si-Schichten auf. Dies ist entweder durch langreichweitige Wechselwirkungen energetisch
bevorzugt oder durch lokale Konzentrationsunterschiede in der Schmelze während der Kristallzucht
begünstigt. Bei der Synthese der Kristalle könnten zunächst PdSi6-Ringe entstehen. Ist genügend Pd
in die Struktur „eingebaut“ könnte sich ein reiner Si6-Ring bilden und eingebaut werden, an dessen
Enden dann wieder Pd-Atome zur Verfügung stehen.
Warum in der Literatur so unterschiedliche Angaben zur Struktur der SE2PdSi3-Verbindungen
gemacht werden, ist aus Sicht der vorgestellten Messdaten unverständlich, da auch in Pulverdiffrak-
togrammen die Überstrukturreflexe eindeutig nachgewiesen werden konnten. Offensichtlich spielt
auch hier das Syntheseverfahren eine entscheidende Rolle. Denn Überstrukturreflexe wurden für im
Lichtbogenofen hergestellte Proben nicht beobachtet. Eine Vorzugsordnung der Pd- und Si-Atome
wird demnach nur eingestellt, wenn die Synthese der Proben hinreichend langsam abläuft, so wie
es bei dem verwendeten Zonenschmelzverfahren für die Synthese der in dieser Arbeit untersuchten
Proben erfolgte. Ebenso können verschiedene thermische Nachbehandlungen, unterschiedliche Rein-
heitsgrade der Ausgangsstoffe sowie die genutzten kristallographischen Untersuchungsmethoden mit
unterschiedlichem Auflösungsvermögen für die beobachtete Vielfalt der Angaben zur Struktur der
SE2PdSi3-Verbindungen verantwortlich sein.
Die komplexe Struktur der SE2PdSi3-Verbindungen, insbesondere die beiden verschiedenen
SE-Lagen, die unterschiedlichen Schichtfolgen und die Modulationen der interatomaren Abstände
spiegeln sich ebenfalls in den physikalischen Eigenschaften dieser Verbindungen wider. Einerseits
wird eine Reihe verschiedener ferro- und antiferromagnetischer, teils koexistierender Phasen mit
magnetischen Elementarzellen gefunden, die bis um das 400-fache größer sind als die kristallo-
graphischen. Andererseits ist Spin-Glas-ähnliches Verhalten zu beobachten (z. B. Tb2PdSi3), nicht
gesättigte magnetische Momente (Ho2PdSi3) sowie Modulationen des elektrischen Widerstands.
3.5 Zusammenfassung der Ergebnisse für die SE-ÜM-Silizide 171
Im Falle der SE2PdSi3-Verbindungen mit SE = Tb, Dy, Ho und Tm prägt die Kristallstruktur
ihren Charakter der magnetischen Struktur auf. Es werden Propagationsvektoren nachgewiesen,
die Vielfache der Basisvektoren der Kristallstruktur darstellen. Für die Vielfalt der beobachteten
Phänomene ist vermutlich der Einfluss der Kristallstruktur auf die Austauschwechselwirkung bzw.
das Kristallfeld verantwortlich, so dass in der Folge unterschiedliche magnetische Momente bzw.
Kopplungen oder eine domänenhafte magnetische Struktur auftreten. Diese Modelle sind allerdings
noch Gegenstand aktueller Diskussionen und Graduierungsarbeiten.
3.5 ZUSAMMENFASSUNG DER ERGEBNISSE FÜR DIE SE-ÜM -SILIZIDE
In den vorangegangen Abschnitten zu den SE-ÜM-Siliziden wurde dargelegt, wie empfindlich die
Kristallstruktur dieser Verbindungsklasse von der Zusammensetzung abhängt. Kleine Variationen
des Si- bzw. ÜM-Anteils können hier zu besonderen thermodynamisch stabilen Zuständen der
Kristallstruktur, wie beispielsweise zu modulierten Kristallen, mit zum Teil gravierendem Einfluss
auf die physikalischen Eigenschaften führen. Eine translationsperiodisch perfekte Struktur wird in
den angegebenen Beispielen jedoch nicht realisiert. Vielfach werden in der Literatur mischbesetzte
Atomlagen als Ursache diskutiert. Anhand der präsentierten Beispiele dieses Kapitels konnte
allerdings gezeigt werden, dass neben der Modulation verschiedener Strukturparameter aufgrund
sterscher Behinderung vorzugsweise Stapelfehler die Abweichungen von der translationsperiodisch
perfekten Struktur darstellen.
Die SE-ÜM-Silizide weisen vielfältige unterschiedlicher Kompensationsmöglichkeiten von Än-
derungen der chemischen Zusammensetzung auf: In die Struktur können Leerstellen eingebaut,
kommensurabel- und inkommensurabel modulierte Strukturen ausgebildet, Stapelfehler eingefügt
oder bestimmte Atomlagen in Lagen unterschiedlicher Besetzung aufgespaltet werden. Aufgrund
dieser vielfältigen Möglichkeiten des Antwortverhaltens der Struktur auf Stöchiometrieabweichun-
gen ist es nicht trivial, die dominierende Komponente zu ermitteln. Die Ausprägung der einzelnen
Kompensationsmöglichkeiten der Struktur hängt insbesondere von den Synthesebedingungen ab.
Wesentlicher Parameter ist die Dauer der Synthese. Die langreichweitigen Ordnungen wurden nur in
Kristallen nachgewiesen, deren Herstellung mit dem Zonenschmelzverfahren erfolgte, welches durch
sehr langsame Ziehgeschwindigkeiten gekennzeichnet ist. Eine Hypothese ist, dass bei ausreichend
langer Wartezeit, eine modulierte Struktur den Grundzustand des „gestörten“ SE-ÜM-Si-Systems
bildet. Dabei wird nicht eine „einfache“ Durchmischung der beteiligten Atome (z. B. mischbesetzte
Atomlagen) favorisiert, sondern der reguläre Einbau gemäß den bekannten Prinzipien zur Bildung
von Kristallstrukturen.
In diesem Kapitel erfolgte die Vorstellung modulierter Strukturen, die in den betreffenden
Systemen (Ce-Si und SE-Pd-Si) zuvor nicht beobachtet wurden. Die Ergebnisse der detaillierten
Strukturanalyse, die auf einem breiten Spektrum unterschiedlicher experimenteller und theoretischer
Methoden beruht, wurden mit den physikalischen Eigenschaften korreliert. Dabei kann gezeigt
werden, dass diese zum Teil maßgeblich von der Struktur bestimmt werden, wie beispielsweise
ein möglicher ferromagnetischer quantenkritischer Punkt mit einer inkommensurabel modulierten
Struktur im System Ce-Si, die Supraleitung mit einer stapelfehlerähnliche Mikrostruktur im System
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CeCu2Si2 und die magnetischen Ordnungen mit einer kommensurabel modulierten Struktur im
System SE2PdSi3.
4 BESETZUNG EINER SPEZIELLEN
WYCKOFF-LAGE: DAS SYSTEM SE -ÜM -O
4.1 EINFÜHRUNG
Im Fokus dieses Kapitels steht eine oxidische SE-ÜM-Verbindung – YMn2−ξFeξO5 –, bei der, im
Gegensatz zu den intermetallischen SE-ÜM-Verbindungen der Kap. 3.2 und 3.4, eine Substitution
einer Atomsorte durch eine andere (Mn durch Fe) keine Überstruktur auftritt, wohl aber eine
bestimmte WYCKOFF-Lage betroffen ist. Anders als bei CeSi2, bei dem fehlende Si-Atome durch
Leerstellen ersetzt wurden, und HoSi2, in dem das kleinere Si-Atom durch ein sehr viel größeres
Pd-Atom substituiert wurde, ist für den vorliegenden Fall der Verbindung YMn2O5 der Austausch
durch zwei im Periodensystem benachbarte fast gleich große Atome gekennzeichnet, die sich also
„nur“ durch ein Elektron unterscheiden. Eine einfache Annahme ist, dass es in diesem Fall zu einer
statistischen Verteilung beider Atomspezies auf den entsprechenden Lagen kommt, da die Größe der
Atome nicht wesentlich verschieden ist.
Die Ausgangsverbindung YMn2O5 ist ein gemischtvalentes System mit YMn4+Mn3+O5.
Deshalb können elektronische Einflüsse und die entsprechende Valenz der Atome, eine entschei-
dende Rolle bei der Substitution spielen – Fe verfügt gegenüber dem Mn über ein zusätzliches
Valenzelektron.
Wie gezeigt werden wird, dominieren hier tatsächlich Kristallfeldeinflüsse das Substitutions-
verhalten, allerdings nicht mit einer Konsequenz im Sinne des JAHN-TELLER (JT)-Phänomens,
wie in der Literatur vermutet, sondern im Sinne von Wechselwirkungen höherer Ordnung. Es sind
jedoch nicht diese Effekte allein, die die elektronische Konfiguration der beteiligten ÜM-Atome
beeinflussen, sondern ebenso die Austauschwechselwirkung, die einen bestimmten elektronischen
Zustand bevorzugt. Letztlich liefern energetische Abschätzungen ein vollständiges Bild. Es kann
gezeigt werden, dass für dieses System eine Obergrenze für den Dotierungsgrad existiert und wie
das System auf ein Überangebot der Dotierungsspezies reagiert – nämlich durch das Auftreten von
Fremdphasenausscheidungen.
Das vorliegende Kapitel basiert auf zwei Veröffentlichungen [345, 346]. Nach einer Einführung
in das SE-ÜM-O-System in Kap. 4.2 erfolgen in Kap. 4.3 und 4.4 Angaben zur Struktur und
Synthese von YMn2O5. In Kap. 4.5 und 4.6 werden die Ergebnisse der Charakterisierung von Fern-
und Nahordnung vorgestellt, auf Basis derer, die in Kap. 4.7 präsentierten quantentheoretischen
Modellierungen erfolgen. Bevor mit einer Zusammenfassung in Kap. 4.9 geschlossen wird, werden
in Kap. 4.8 Struktur-Eigenschaft-Korrelationen hergestellt.
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4.2 DAS SYSTEM SE-ÜM -O
Seit etwa einem Jahrzehnt stehen Stoffe im Blickpunkt wissenschaftlicher Grundlagenforschung die
zu einer sowohl für die Wissenschaft als auch für technologische Anwendungen von herausragendem
Interesse sind. Zu dieser Stoffklasse gehören die ferroelektrischen, ferromagnetischen und die
ferroelastischen Materialien [100]. Ihre ferroischen Eigenschaften folgen aus einer spontanen lang-
reichweitigen Ordnung von, z. B. elektrischen Dipolen, magnetischen Momenten oder verspannten
Domänen. Wichtige Eigenschaften dieser Materialien sind z. B. Piezo- oder Pyroelektrizität oder
ein Riesenmagnetwiderstand. Treten in einem Stoff mindestens zwei ferroische Eigenschaften auf,
werden sie als Multiferroika bezeichnet. Typischerweise liegen die ferroelektrischen Übergangstem-
peraturen weit oberhalb der magnetischen, so dass eine Kopplung zwischen beiden Eigenschaften
nur schwach ist. Beispiele hierfür sind BiFeO3 und BiMnO3 [347, 348]. Wenn nun zwei ferroische
Eigenschaften gekoppelt auftreten, lassen sich damit eine Reihe innovativer Sensoranwendungen
realisieren. Die potentiellen Anwendungen reichen jedoch weit über Sensoren hinaus. Beispielsweise
eignen sich diese Stoffe für elektromechanische Mikrosysteme, magnetoelektrische Wandler, die
Mikrowellenelektronik, als ferroelektrische Feldeffekt-Transistoren, Speichermedien oder auch als
Informationsspeicher mit wahlfreiem Zugriff (engl. „random acces memory“ (RAM)) [100, 349–
351].
Für all diese Anwendungen sind oxidische Verbindungen der Zusammensetzung ABO3 (A . . .
Hauptgruppenelement, B . . . Nebengruppenelement) vom perowskitartigen CaTiO3-Strukturtyp
(z. B. BaTiO3 [126] oder SrTiO3 [306]) bekannt. Auch strukturell verwandte RUDDLESDEN-
POPPER- [352] und AURIVILLIUS-Phasen sowie hexagonale Manganate (SEMnO3) mit einem
LuTiO3-Strukturtyp sind neben vielen anderen von besonderer Bedeutung, da die Synthese dieser
Stoffe vergleichsweise einfach ist und die physikalischen Eigenschaften deshalb gezielt eingestellt
werden können [350]. Die SE stellen in diesen Systemen aufgrund ihrer speziellen Eigenschaften
eine wichtige Atomspezies dar (vgl. Kap. 1.1).
SE ÜM2O5 . Für die oben beschriebenen Anwendungen existiert eine weitere interessante Klasse
von Verbindungen, die orthorhombischen SE ÜM2O5-Verbindungen (z. B. ÜM = Mn), die zu
den gemischtvalenten Manganaten (SE ÜM4+ÜM3+O5) mit einem DyMn2O5-Strukturtyp gehören.
Diese sind im Fokus der gegenwärtigen Forschung, da sie einerseits eine antiferromagnetische
Ordnung, andererseits einen ferroelektrischen Phasenübergang bei tiefen Temperaturen unterhalb
T = 50 K aufweisen [90–92]. Obwohl keine strukturelle Phasenumwandlung in eine nicht-
zentrosymmetrische Phase nachgewiesen werden konnte [353], tritt dessen ungeachtet eine spontane
ferroelektrische Polarisation, bevorzugt entlang des Basisvektors~b der orthorhombischen Elementar-
zelle auf [91, 93]. Neuere Messungen der thermischen Ausdehnung zeigen jedoch, dass ausgeprägte
Anomalien im thermischen Ausdehnungskoeffizienten nahe der Übergangstemperatur auftreten, die
eine Phasenumwandlung in eine niedrig-symmetrische Phase nahelegen [92]. Zusätzlich belegen
Untersuchungen mittels resonanter Röntgenstreuung kleine Verschiebungen der Atome in diesem
Temperaturbereich. Die Ursache hierfür wird auf eine durch magnetische Ordnung induzierte
Strukturverzerrung (Magnetoelastizität) zurückgeführt [354–357]. HUR et al. [93] gelang es, anhand
der TbMn2O5-Verbindung die ferroelektrische Polarisation mittels eines äußeren Magnetfelds zu
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beeinflussen. Damit wurde eine für diese Klasse von Materialien charakteristische Kopplung
zwischen Ferroelektrizität und magnetischer Ordnung nachgewiesen [90–99]. In den SE ÜM2O5-
Verbindungen ist es also möglich, die elektronischen Eigenschaften durch ein äußeres Feld zu
beeinflussen (zu schalten), das für eine Realisierung der oben genannten Anwendungen essenziell
ist.
YMN2O5 . Eine magnetoelektrische Kopplung wurde ebenfalls für die Verbindung YMn2O5
nachgewiesen [358], die durch eine große spontane elektrische Polarisation gekennzeichnet ist [353].
Die ferroelektrische Ordnung erfolgt in der Nähe von T = 40 K und ist charakterisiert durch eine
zu~b parallele elektrische Polarisation. Bei noch tieferen Temperaturen unterhalb von 20 K dreht sich
die Polarisation, und eine magnetoelektrische Kopplung wird beobachtet.
Die Y-Ionen können als Ursache für den Magnetismus in diesem System ausgeschlossen werden,
da sie im Festkörper als dreiwertige Ionen auftreten, damit eine dem Kr-Atom entsprechende
Elektronenkonfiguration aufweisen und somit kein von Null verschiedenes magnetisches Moment.
Daher lässt sich der Magnetismus nur auf die magnetischen Momente der Mn-Ionen zurückführen,
die innerhalb der YMn2O5-Verbindung (YMn4+Mn3+O5) formal eine [Ar] 3d3 bzw. [Ar] 3d4
Konfiguration aufweisen. In beiden Fällen existieren also teilweise gefüllte Elektronenschalen.
Magnetische Suszeptibilitätsmessungen, Messungen der Magnetisierung sowie Neutronenunter-
suchungen verschiedener Gruppen zeigen, dass das YMn2O5 eine äußerst komplexe Magnetstruktur
bei Temperaturen unterhalb von T = 50 K besitzt [353, 359–362]. Unterhalb der NÉEL-Temperatur
von TN ≈ 45 K wird eine antiferromagnetische, nicht-kollineare (verkantete) Ordnung der atoma-
ren magnetischen Momente beobachtet. Gleichzeitig kann auch schwacher Ferromagnetismus in
diesem Temperaturbereich nachgewiesen werden. Hierbei besitzt die ferromagnetische Phase eine
inkommensurable Magnetstruktur, in der die magnetischen Momente hauptsächlich parallel zum
Basisvektor~a bzw. ein Teil der Momente der Mn3+-Lagen parallel zu~b ausgerichtet sind, so dass sich
eine helixartige Struktur entlang ~c ergibt. Unterhalb von T = 25 K ordnen sich alle magnetischen
Momente parallel zu ~a und die inkommensurable Phase wandelt sich in eine kommensurable um.
Begleitet wird diese Umwandlung durch Sprünge in der magnetischen Suszeptibilität.
YMNFEO5 . Aus der Literatur ist bekannt, dass sich die physikalischen Eigenschaften solcher
Systeme durch Substitution der SE- bzw. ÜM-Atome beeinflussen lassen. Beispielsweise können die
magnetischen Eigenschaften von YMn2O5 durch Substitution der Y-Atome mit magnetischen SE-
Atomen (z. B. SE = Tb, Er, Ho) [93, 363, 364] bzw. durch Ersetzung von Mn durch verschiedene
ÜM (z. B. ÜM = Fe, Ga, Cr) [365–367] modifiziert werden. Insbesondere ist der Einfluss einer
Fe-Substitution auf die magnetischen Eigenschaften von verschiedenen Gruppen untersucht worden
[353, 368–370]. Durch das Erzeugen eines resultierenden magnetischen Moments – vorausgesetzt, es
liegt weiterhin eine magnetoelektrische Kopplung vor – lassen sich die elektronischen Eigenschaften
des Systems durch ein äußeres Magnetfeld gezielt beeinflussen. KAGOMIYA et al. [353] tauschten
z. B. 1,5 % der Mn-Atome durch Fe-Atome aus. Ihre mit MÖSSBAUER-Spektroskopie erhaltenen
Ergebnisse waren mit denen des YMn2O5 vergleichbar. Den Einfluss geringer Fe-Substitutionen (bis
zu 2,0 % der ÜM-Lagen sind mit Fe besetzt) untersuchten KIM et al. [370]. Die Autoren stellten eine
Verschiebung der Übergangstemperatur der ferroelektrischen Phase hin zu tieferen Temperaturen
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fest. Eine Zusammensetzung von YMn1,8Fe0,2O5 wurden von SHIM et al. [368] untersucht, wobei
eine Magnetisierung bei Raumtemperatur beobachtet werden konnte, die mit sinkender Temperatur
zunimmt. Die Magnetisierung von YMn1,8Fe0,2O5 ist unterhalb von T = 80 K jedoch kleiner als
die von YMn2O5. Im vermessenen Temperaturbereich zeigten sich für die temperaturabhängige
Magnetisierung keine Auffälligkeiten. MUNOZ et al. [369] untersuchten ausführlich das Verhalten
einer YMnFeO5-Verbindung und beobachteten einen Phasenübergang von paramagnetischem zu
ferrimagnetischem Verhalten. Die Ursache ist in der Substitution eines Teils der Mn-Atome durch
Fe zu suchen. Die Magnetstruktur kann durch zwei antiferromagnetisch gekoppelte Untergitter
beschrieben werden, wobei innerhalb der Untergitter die entsprechenden magnetischen Momente
der Mn4+- und Fe3+-Ionen ferromagnetisch gekoppelt sind. Weil die magnetischen Momente beider
Ionenspezies verschieden sind – die Fe3+-Ionen weisen ein größeres magnetisches Moment auf
als die Mn4+-Ionen – liegt global eine ferrimagnetische Struktur vor, die unterhalb von TN =
165 K ausgebildet wird. Die „magnetische“ Elementarzelle entspricht der strukturellen. Bei einer
Temperatur von T = 2,9 K beträgt die Magnetisierung −3,89 µB für die Fe3+-Ionen sowie 2,3 µB
für die Mn4+-Ionen, womit sich eine Gesamtmagnetisierung von−1,59 µB mit einem Netto-Moment
parallel zu ~c ergibt. In diesen Proben konnte allerdings kein ferroelektrischer Phasenübergang
nachgewiesen werden.
Um den Einfluss einer Fe-Substitution in der Form YMn2−ξFeξO5 zu erklären, muss die exakte
Struktur bekannt sein, d. h. die von den Atomen besetzten WYCKOFF-Lagen. Damit lassen sich
plausible Modelle für theoretische Modellierungen konstruieren, mit deren Hilfe der Einfluss auf
die physikalischen Eigenschaften (z. B. die magnetische Ordnung betreffend) nachvollzogen werden
kann. Aus magnetischen Messungen lässt sich die Größe des magnetischen Moments gewinnen,
jedoch kann daraus nicht unmittelbar auf den konkreten Valenzzustand der entsprechenden Atom-
spezies in diesem System geschlossen werden und die durch das Fe besetzte WYCKOFF-Lage eruiert
werden. Eine Methode, die es gestattet, im Periodensystem dicht-benachbarte Elemente voneinander
zu unterscheiden, ist die Neutronenpulverdiffraktometrie (NPD). Obwohl bereits aus chemischer
Sicht das Fe einen Valenzzustand von 3+ bevorzugt und mit den O-Atomen eine pyramidale
Koordination bildet, berichten MUNOZ et al. [369] eine Fe/Mn-Lagenfehlordnung (gemischtbesetzte
ÜM-Atomlagen) innerhalb der untersuchten Proben. Aus ihren NPD-Experimenten schlussfolgern
die Autoren, dass etwa 5 % oktaedrisch koordinierte Fe-Atome existieren. KIM et al. [370] kommen
anhand von NPD sowie MÖSSBAUER-Spektroskopie zu dem Schluss, dass Fe3+-Ionen auf beiden
ÜM-Lagen eingebaut werden. Für die Verbindung ErMnFeO5 beobachtete ALONSO et al. [367]
ebenfalls eine Mischbesetzung der ÜM-Lagen – 4,6 % der oktaedrisch bzw. 88,4 % der pyramidal
koordinierten Lage sind mit Fe-Atomen besetzt. Für die Substitution der Mn-Atome durch ein
anderes metallisches Atom, z. B. Ga (YMnGaO5), berichten DE LA CALLE et al. [366] ebenfalls
eine Mischbesetzung der beiden Mn-Lagen, wobei 3 % der Mn-4f -WYCKOFF-Lage durch Ga-
Atome besetzt sind und 26 % der Ga-4h-WYCKOFF-Lage durch Mn-Atome. Die Autoren benutzten
ebenfalls die NPD zur Analyse ihrer Proben. Die elektronische Konfiguration des Ga-Atoms
unterscheidet sich allerdings deutlich vom Fe-Atom.
Schon aus der Stöchiometrie der Verbindung YMn2O5 kann auf das Vorliegen eines gemischt-
valenten Systems (YMn4+Mn3+O5) mit teilweise gefüllten d-Schalen der ÜM-Atome geschlossen
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Abb. 4.1: Orthorhombische Elementarzelle (graue Linien) von YFeMnO5 (Raumgruppe: Pbam (55)). Die
Y-Atome (große Kugeln), O-Atome (kleine Kugeln) und die beiden ÜM-Lagen, ÜMO, die sich im Zentrum
der Oktaeder befinden, sowie ÜMP, die sich innerhalb der Pyramide befinden sind dargestellt.
werden. Die Elektronen, die diese d-Orbitale besetzen, sind energetisch entartet. Befindet sich
solch ein Atom in einer hochsymmetrischen Umgebung, dann können Kristallfeldeffekte zu einer
Deformation der atomaren Umgebung führen, welche die Entartung aufhebt. Es werden dabei einige
Energieniveaus gegenüber anderen energetisch begünstigt, um eine geringere Gesamtenergie des
Systems zu erreichen. Diesen Vorgang beschreibt der JT-Effekt (ein entsprechendes Ion nennt man
JT-Ion) [66, 371]. Im Gegensatz zu Mn3+-, Mn4+- und Fe4+-Ionen, die allesamt als JT-Ionen
fungieren können, bevorzugt das Fe eine Oxidationszahl von +3 – das entspricht einer elektronischen
„High-spin“-Konfiguration 3d5 –, was kein JT-Ion darstellt. Um zu untersuchen, ob JT-Effekte
das Substitutionsverhalten beeinflussen, wird die WYCKOFF-Lage bestimmt, die innerhalb der
YMn2O5-Struktur durch das Fe besetzt wird, sowie der Valenzzustand des jeweiligen ÜM-Atoms
ermittelt – unter Einbeziehung einer eventuellen Lagenfehlordnung –, um schließlich Vergleiche zu
theoretischen Modellierungen zu ziehen.
Nach dem aktuellen Stand der Literatur bleiben folgende Fragen offen: (i) Welche Lage besetzt
das Fe und warum? (ii) Existiert eine Lagenfehlordnung und wenn ja, in welcher Größenordnung?
(iii) Spielen JT-Effekte eine dominierende Rolle in diesem System? (iv) Gibt es einen linearen
Zusammenhang zwischen Fe-Konzentration und Strukturparametern? (v) Wie unterscheiden sich die
magnetischen Eigenschaften von nicht, gering und maximal „dotierten“ Proben? Um diese Fragen
zu beantworten, wurde eine Serie von YMn2−ξFeξO5-Pulvern mit ξ = 0; 0,25; 0,5; 1 mit demselben
Syntheseverfahren hergestellt und diese röntgendiffraktometrisch sowie -spektroskopisch untersucht.
Im Folgenden wird die Struktur von YMn2O5
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4.3 DIE STRUKTUR VON YMN2O5
Alle Verbindungen vom Typ SEMn2O5 (SE = Y, La, Pr, Nd, Sm - Er, Yb, Lu, Bi) kristallisieren
im DyMn2O5-Strukturtyp [44]. Dieser weist ein primitives orthorhombisches Gitter auf und wird
durch die Raumgruppe Pbam (55) beschrieben. Der DyMn2O5-Strukturtyp kann vom hexagonalen
LuMnO3-Typ [44] abgeleitet werden. Hierbei stellt das DyMn2O5 eine stark verzerrte Variante des
LuMnO3 dar; der hexagonale Winkel weicht um etwa 11◦ von idealen Wert von 120◦ ab. Beide
Strukturen bestehen aus SE-O- und Mn-O-Schichten, wobei im SEMnO3 die Mn-O-Polyeder eine
trigonale Dipyramide darstellen.
Die Struktur von YMn2O5 dagegen lässt sich durch die leicht verzerrten Metallatom-Sauerstoff-
Polyeder (Oktaeder, Pyramide und Skalenoeder) charakterisieren. Das ÜM-Atom besetzt zwei
verschiedene WYCKOFF-Lagen (siehe Tab. 4.1) innerhalb der Elementarzelle von YMn2O5: 4f
(ÜMO), die im Zentrum eines Sauerstoff-Oktaeders zu finden ist, und 4h (ÜMP), die sich innerhalb
einer Sauerstoff-Pyramide befindet, womit die formale Oxidationsstufe von +4 bzw. +3 verknüpft
ist. Während die Oktaeder kantenverknüpfte Ketten entlang des Basisvektors ~c bilden, sind zwei
Pyramiden stets über ihre Spitzen miteinander verknüpft. Diese „Dimere“ wiederum stellen die
Brücken zwischen den Oktaederketten dar, so dass sich die Struktur als netzartig charakterisieren
lässt und die Y-Atome in den Maschen dieses Netzes sitzen. Die Y-Atome ihrerseits sind damit von
O-Atomen koordiniert, die zu beiden ÜM-O-Polyedern (Oktaeder und Pyramide) gehören und ein
Skalenoeder bilden. Dies ist in Abb. 4.1, welches die Elementarzelle von YMn2O5 zeigt, illustriert.
Die Verfeinerung der Struktur von YMn2O5 sowie von YMnFeO5 erfolgte zuerst durch
BERTAUT et al. [365] mittels Röntgendiffraktometrie (XRD) sowie MUNOZ et al. [369] mittels
NPD. Das Hinzufügen von Fe verändert die Struktur im Wesentlichen nicht, so dass YMnFeO5
und YMn2O5 isostrukturell sind. In Tab. 4.1 sind alle in der Elementarzelle besetzten WYCKOFF-
Lagen, deren Lage-Symmetrie und Atomkoordinaten zusammengefasst. Es existieren 13 freie
Atomkoordinaten, die während einer Strukturverfeinerung angepasst werden.
Tab. 4.1: WYCKOFF-Lagen, Lage-Symmetrie und Atomkoordinaten von YMn2O5 welches in der
Raumgruppe Pbam (55) mit a = 7,2674(2) Å, b = 8,4760(2) Å und c = 5,6692(2) Å kristallisiert. Die
jeweiligen Atome sind mit zusätzlichen Bezeichnungen versehen, auf die im Text Bezug genommen wird.
Atom Bezeichnung WYCKOFF-Lage Lage-Symmetrie x/a y/b z/c
O O4 8i 1 xO4 yO4 zO4
Mn ÜMP 4h ..m xÜMP yÜMP 1/2
O O3 4h ..m xO3 yO3 1/2
Y Y 4g ..m xY yY 0
O O2 4g ..m xO2 yO2 0
Mn ÜMO 4f ..2 0 1/2 zÜMO
O O1 4e ..2 0 0 zO1
4.4 Synthese von Proben der Zusammensetzung YMn2−ξFeξO5 179
Abb. 4.2: Quasi-binäres Phasendiagramm des Y-Mn-O-Systems. (a) Berechneter MnOξ-YO1,5-Schnitt des
ternären Y-Mn-O-Phasendiagramms (Darstellung nach [372]). (b) Experimentell bestimmte Zersetzungstem-
peratur der YMn2−ξFeξO5-Phase [373].
4.4 SYNTHESE VON PROBEN DER ZUSAMMENSETZUNG YMN2−ξFEξO5
Für das Y-Mn-O-System wurde noch kein vollständiges Phasendiagramm beschrieben. CHEN
et al. [372] stellten aus Literaturdaten ein Phasendiagramm für dieses System (gültig für Luft
als Prozessumgebung) durch thermodynamische Rechnungen auf. Ein so berechneter Schnitt
des dreidimensionalen Phasendiagramms ist in Abb. 4.2(a) gezeigt. Die YMn2O5-Phase ist von
Raumtemperatur bis etwa 1461 ◦C stabil und schmilzt inkongruent. Mittels DTA-Analyse wurde die
Zersetzungstemperatur experimentell bestimmt. Diese nimmt mit steigendem Fe-Gehalt ξ ab (vgl.
Abb. 4.2(b)). Hierbei zerfällt die YÜM2O5-Phase in die YÜM O3- sowie ÜM2O3-Phase.
Die Synthese geeigneter polykristalliner Proben der Zusammensetzung YMn2−ξFeξO5 (ξ = 0;
0,25; 0,5; 1) gelang durch eine Festkörperreaktion (mit Temperaturen bis 1400 ◦C und Sauer-
stoffpartialdruck bis zu 100 bar) zwischen den oxidischen Ausgangsmaterialien nicht. Alternative
Verfahren, die es ermöglichen, komplexe Oxide mit variierender Stöchiometrie herzustellen, sind die
nasschemischen Precursor-Verfahren (siehe z. B. [374, 375]). Daher wurde in einem zweiten Versuch
eine modifizierte Zitrat-Route [373] für die Erzeugung polykristalliner Proben verwendet. Bei dieser
Methode werden alle Ausgangssubstanzen als feinkörniges Pulver mit einem Teilchendurchmesser
von kleiner als 100 nm eingesetzt, wodurch große chemische Reaktionsraten beim Lösungsprozess
erzielt werden. Das Ausgangsmaterial bilden die SE-Oxide, Fe-Oxalat und MnCO3. Diese wurden
jeweils in verdünnter HNO3 (1:8) unter geeigneten Bedingungen gelöst und mittels Zitronensäure
(1:2) komplexiert. Diese Precursoren wurden in entsprechenden Verhältnissen gemischt und durch
Zugabe von Zitronensäure (1:4) die Komplexbildung vorangetrieben. Anschließend erfolgte eine
Trocknung bei 180 ◦C für etwa 10 h, bei der sich gleichzeitig die organischen Komponenten
zersetzten. Um für den letzten Schritt ein poröses (röntgenamorphes) Gel zu erhalten, wurde eine
Glühung bei 600 ◦C in Luft vorgenommen, bei der alle Nitrat- und Zitrat-Reste entfernt wurden.
Aus dem so hergestellten feinkörnigen Pulver (Teilchendurchmesser ca. 50 nm) wird in einem
letzten Schritt die gewünschte kristallographische Phase erzeugt. Hierzu wird das Pulver bei einer
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Abb. 4.3: Repräsentative REM-Aufnahmen der untersuchten Pulverproben mit geringer (a) und hoher
Vergrößerung (b). Große Partikel mit einem regelmäßigen plättchenförmigen Habitus lassen sich erkennen,
die selbst aus kleineren „wurmähnlichen“ Kristalliten aufgebaut sind. Beide Bilder wurden durch Detektion
der Sekundärelektronen bei einer Beschleunigungsspannung von 20 kV aufgenommen.
Temperatur von 900 ◦C und einem Sauerstoffpartialdruck von 200 bar für 12 h geglüht. Der hohe
Druck ist einerseits erforderlich, um die Oxidationsstufe der Mn4+-Ionen zu halten und andererseits,
um die Reaktionsrate des Precursormaterials zu erhöhen. Die so erhaltenen polykristallinen Pulver
(siehe Tab. 4.2) dienen als Proben für alle folgenden Messungen.
Die Pulverproben wurden licht- und elektronenmikroskopisch charakterisiert. Unter dem Licht-
mikroskop erscheinen die untersuchten Proben allesamt als Konglomerate braunen Pulvers, das
durch Vermengen mit Ethanol teilweise zerfällt. Nur die größeren Konglomerate bleiben erhalten
und dissoziieren nicht weiter. Diese Partikel weisen einen mittleren Durchmesser von etwa 10 µm
auf. Auch die REM-Untersuchungen erbringen keine Hinweise auf Unterschiede der Morphologie
zwischen den verschiedenen Pulvern. In Abb. 4.3 sind zwei repräsentative REM-Aufnahmen
unterschiedlicher Vergrößerung gezeigt. Aus Abb. 4.3(a) lässt sich ein mittlerer Partikeldurchmesser
von ungefähr 10 µm abschätzen, was konsistent mit den lichtmikroskopischen Messungen ist.
Daneben werden jedoch auch zahlreiche Partikel mit einem Durchmesser kleiner als 300 nm
registriert. Die vergrößerte Aufnahme eines einzelnen Partikels (Abb. 4.3(b)) zeigt, dass dieses einen
regelmäßigen plättchenförmigen Habitus mit scharfen geraden Kanten aufweist. Zusätzlich lässt sich
erkennen, dass es wiederum aus vielen kleinen „wurmähnlichen“ Partikeln (Kristallite) mit einem
Durchmesser von etwa 100 nm und einer Länge von etwa 500 nm aufgebaut ist. Diese Morphologie
ist der organischen Matrix zuzuschreiben, die während der Synthese die einzelnen Festkörperteilchen
beinhaltet und durch die abschließende Wärmebehandlung im Ofen zersetzt wird. Infolge dieser
Wärmebehandlung „verkleben“ die Partikel und bilden stabile plättchenförmige Konglomerate.
Tab. 4.2: Fe-Gehalt der synthetisierten YMn2−ξFeξO5-Pulverproben. Die Bestimmung der Zusammensetzung
erfolgte durch EDX-Analyse in einem REM mit einer Genauigkeit von ±10 %.
Probe 1 2 3 4
Zusammensetzung YMn2O5 YMn1,75Fe0,25O5 YMn1,5Fe0,5O5 YMnFeO5
Fe-Gehalt ξ 0 0,25 0,50 1,00
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Abb. 4.4: Vermessene Pulverdiffraktogramme. Die nicht überlappenden Reflexe der Fremdphasen sind durch
Rhomben (Fe2O3) und Dreiecke (Y2O3) markiert.
Der nächste Abschnitt widmet sich der pulverdiffraktometrischen Charakterisierung dieser
Proben.
4.5 STRUKTURANALYSE MITTELS PULVERDIFFRAKTOMETRIE:
BESTIMMUNG DER FERNORDNUNG
Die röntgendiffraktometrische Untersuchung der Pulverproben erfolgt nach der in Kap. 1.5.3
beschriebenen Vorgehensweise. In Tab. E.1 in Anh. E sind die speziell für diese Untersuchungen
verwendeten Messparameter zusammengefasst. Es ist naheliegend, das Strukturmodell von MUNOZ
et al. [369] als Startmodell für die Hauptphase zu verwenden, allerdings wird die Metrik durch die
Werte der Verfeinerung mit internem Standard ausgetauscht (vgl. Kap. 1.5.3). Die Verschiebungs-
parameter der Sauerstoff-Atome (vier verschiedene WYCKOFF-Lagen) lassen sich aufgrund ihres
geringen Streuvermögens physikalisch sinnvoll nur durch einen mit allen O-Atomen gekoppelten
Parameter modellieren. Die Verfeinerung der Besetzungsfaktoren der ÜM-Atome erbringt keine
physikalisch sinnvollen Werte, da der Streukontrast zwischen Fe- und Mn-Atomen zu gering ist.
Die Besetzungsfaktoren werden daher auf einen festen Wert, gemäß der mit EDX verifizierten
Zusammensetzung festgelegt, wobei das Fe auf der ÜMP-Lage platziert wird. Die Plausibilität dieser
Annahme wird sich im Verlauf der folgenden Untersuchungen erweisen.
QUALITATIVE PHASENANALYSE. In Abb. 4.4 sind die aufgenommenen Pulverdiffraktogramme
aller Proben zusammengestellt. Sie weichen nur geringfügig hinsichtlich Reflexpositionen und
Reflexintensitäten voneinander ab. In allen Proben wird als Hauptphase die orthorhombische
SEMn2O5-Phase (Raumgruppe Pbam (55)) identifiziert. Zusätzliche Reflexe werden eindeutig
für die Proben mit höherem Fe-Gehalt nachgewiesen. Diese lassen sich durch eine Y2O3-Phase
(Ia3¯ (206)) [376] (Probe 4) sowie durch eine Fe2O3-Phase (R3¯cH (167)) [377] (Proben 3 und 4)
indizieren. Ein einzelner schwacher Reflex mit 2θ ≈ 27,66◦, der für die Proben 1 und 3 beobachtet
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wird, kann nicht eindeutig einer Phase zugeordnet werden, ist höchstwahrscheinlich aber auf eine
Mn-reiche Phase zurückzuführen.
QUANTITATIVE PHASENANALYSE. Die quantitative Phasenanalyse erfolgte durch die Methode
nach RIETVELD. Die verfeinerten Realstrukturparameter und Gütewerte sowie die verfeinerten
Strukturparameter sind in Tab. 4.3 und Tab. E.2 (siehe Anh. E) für die Hauptphasen bzw. in Tab. E.3
(siehe Anh. E) für die Fremdphasen zusammengestellt.
Tab. 4.3: Auflistung der mittels RIETVELD-Verfeinerung bestimmten Probencharakteristika: Fremdphasenan-
teil, Realstrukturparameter (Kristallitgröße, Mikrospannung und RMS-Spannung), Anzahl der verfeinerten
und gekoppelten Parameter, Gütewerte (RwP, RP, Rexp und S („goodness of fit“)), gewichtete DURBAN-
WATSON-Parameter WDW , Korrekturfaktor für die Standardabweichungenme. s. d. sowie der die verfeinerte
Struktur charakterisierende Gütewert RBragg.
Probe 1 2 3 4
Zusammensetzung YMn2O5 YMn1,75Fe0,25O5 YMn1,5Fe0,5O5 YMnFeO5
Fremdphasenanteil (Gew.-%) – – 0,3 (Fe2O3) 2,8 (Fe2O3)
5,3 (Y2O3)
Kristallitgröße (nm) 210(5) 180(4) 277(8) 273(8)
Mikrospannung (%) 0,270(3) 0,368(4) 0,259(3) 0,192(3)
RMS-Spannung (%) 1,2(7) 5,5(2) 2,6(3) 4,5(2)
Verf. Parameter 51 51 69 81
Gekopp. Parameter 4 4 4 9
RwP (%) 7,01 6,99 6,88 7,28
RP (%) 5,22 5,25 5,09 5,48
Rexp (%) 6,18 6,17 6,22 6,34
S 1,13 1,13 1,11 1,15
WDW 1,55 1,56 1,65 1,47
me. s. d. 1,58 1,44 1,29 1,41
RBragg (%) 1,37 1,39 1,45 1,58
In Abb. 4.5 sind exemplarisch die angepassten Diffraktogramme der Proben 1 und 3 gezeigt. Die
Güteparameter RwP, RP, Rexp, S und RBragg in Tab. 4.3 zeigen eine vergleichbare Verfeinerungs-
qualität für alle Proben an. Um die auftretenden Fremdphasen in den Proben 3 und 4 eindeutig zu
verifizieren werden, verschiedene Phasen einbezogen und verfeinert. Allein die trigonale Fe2O3-
Phase [377] und die kubische Y2O3-Phase [376] verbessern die Verfeinerung signifikant. Diese
Phasen werden auch für die Simulation der Diffraktogramme der Proben 1 und 2 verwendet, wobei
hinsichtlich der Standardabweichungen keine signifikanten Anteile nachgewiesen werden können.
Die größten Fremdphasenanteile beinhaltet die Probe 4, die auch den höchsten Fe-Gehalt aufweist.
Die mittlere beobachtete Kristallitgröße (Tab. 4.3) liegt im Bereich von 217 nm und ist nicht
abhängig vom Fe-Gehalt. Der Wert entspricht sehr genau den im REM beobachteten Teilchengrößen
und ist charakteristisch für mittels Sol-Gel-Methode hergestellte Pulver. Eine Verfeinerung zweier
identischer Phasen (mit identischen Parametern) und lediglich verschiedenen Kristallitgrößen, die
den im REM beobachteten hierarchischen Aufbau der Kristallite zu modellieren versucht (ähnlich
wie in Ref. [378]), führt nicht zu einer Verbesserung der Anpassungsgüte.
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Abb. 4.5: RIETVELD-verfeinerte Diffraktogramme der Proben 1 (a) und 3 (b). Dargestellt sind die
experimentellen Daten (schwarze Punkte), die simulierte Kurve (orangefarbene Linie) sowie unterhalb dieser
die Differenzkurve (blaue Linie) und die Reflexpositionen der verfeinerten Phasen (grüne bzw. graue Balken).
Der Mikrospannungs- sowie der RMS-Spannungsparameter korreliert mit dem Fe-Gehalt.
Während ein geringer Fe-Gehalt eine Vergrößerung des Mikrospannungsparameters zur Folge hat,
entspricht ein maximaler Fe-Gehalt einem Minimalwert dieses Parameters. Bei kleinem Fe-Gehalt
werden zusätzliche Verspannungen im Material erzeugt, die sich mit zunehmendem Fe-Anteil wieder
abbauen. Der RMS-Spannungsparameter streut stark, ist aber im Mittel größer für die Proben mit Fe-
Anteil.
Mögliche Vorzugsorientierungen der Kristallite werden als Freiheitsgrad der Verfeinerung
zugelassen. Die entsprechenden Werte sind jedoch klein, d. h. es tritt keine ausgezeichnete
Orientierung auf und die Werte ähneln sich für alle Proben.
STRUKTURPARAMETER. Die verfeinerten Strukturparameter der Hauptphase der jeweiligen Proben
sind in Tab. E.2 (siehe Anh. E) aufgelistet. Ein Vergleich der Atomkoordinaten der Probe 4 mit
den von MUNOZ et al. [369] publizierten Werten für eine Probe der gleichen Zusammensetzung
liefert eine gute Übereinstimmung im Rahmen der dreifachen Standardabweichung. Dennoch sind
die Gitterparameter von MUNOZ et al. systematisch um etwa 0,5 % größer, was für die verwendete
Methode (NPD) eine typische Abweichung ist. Da die Neutronen auch für leichte Atome wie
die O-Atome sensitiv sind, erweisen sich die Verschiebungsparameter von MUNOZ et al. als
vertrauenswürdiger. Auch die verfeinerten Strukturparameter der Probe 1 stimmen im Rahmen der
dreifachen Standardabweichung mit den durch NPD ermittelten Werten von DE LA CALLE et al.
[366] – einschließlich der Metrik – gut überein.
Die Abhängigkeit der Gitterparameter vom Fe-Gehalt ist in Abb. 4.6 dargestellt. Die Erhöhung
des Fe-Anteils auf der ÜM-Lage von 0 auf 50 % geht mit einer relativen Zunahme von ∆a/a ≈
∆b/b ≈ 0,3 % und ∆c/c ≈ 0,4 % einher, so dass das Elementarzellvolumen um insgesamt 1 %
ansteigt. Die größte absolute Änderung ist für den Parameter b zu verzeichnen (vgl. Abb. 4.7).
Ein Vergleich der verfeinerten Verschiebungsparameter der vier Proben offenbart die größten
Abweichungen im Falle der O-Atome. Einerseits ist das Streuvermögen dieser Atome gering,
andererseits können Korrelationen dieses Parameters (BO) mit den Parametern der Fremdphasen
nicht ausgeschlossen werden. Der Verschiebungsparameter der ÜMP-Lage BÜMP ist etwa doppelt
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Abb. 4.6: Abhägigkeit der Gitterparameter a, b und c sowie des Elementarzellvolumens V vom Fe-Gehalt der
ÜM-Lage. Die Standardabweichungen sind kleiner als die Symbole.
so groß wie der der ÜMO-Lage BÜMO . Dies wird durch den größeren Bindungsabstand zu den
nächsten O-Nachbaratomen verursacht, so dass die Atome dieser Lage Schwingungen mit einer
größeren Amplitude ausführen können. Eine genaue Interpretation kann hier allerdings nicht
angegeben werden, da eine Vielzahl an Parametern verfeinert wurden und Parameterkorrelationen
als Ursache nicht ausgeschlossen werden können. Mit der Untersuchung von Einkristallen bestünde
die Möglichkeit, diesen Trend zu verifizieren.
In keiner der untersuchten Proben werden Indizien einer strukturellen Phasenumwandlung in
Abhängigkeit des Fe-Gehalts gefunden. Ebenso wenig gibt es Anzeichen für nicht-lineares Verhalten
der Strukturparameter in Abhängigkeit des Fe-Gehalts im Bereich von ξ = 0...1.
Für die Fremdphasen können nicht alle Parameter verfeinert werden (vgl. Tab. E.3, Anh. E) –
z. B. lassen sich die Verschiebungsparameter teilweise nur gekoppelt verfeinern –, was auf ihren
geringen Phasenanteil zurückzuführen ist.
4.5.1 CHARAKTERISIERUNG VON MIKROSTRUKTUR, PHASENBESTAND UND
KRISTALLSTRUKTUR
REALSTRUKTUR UND PHASENBESTAND. Die verfeinerten Spannungsparameter (Tab. 4.3) zeigen,
dass ein geringer Fe-Gehalt zu einer gestörteren Struktur (im Vergleich zur Probe ohne Fe) führt.
Mit steigendem Fe-Gehalt nehmen die Spannungen der Struktur ab, bis im Falle des maximalen Fe-
Gehalts die Mikrospannungen minimale Werte annehmen. Eine mögliche Ursache für die größeren
Mikrospannungen in Probe 2 (im Vergleich zur Probe 1) ist der unterschiedliche Atomradius von
Fe und Mn: Durch den Einbau von Fe-Atomen in die Struktur werden unterschiedliche Atomab-
stände erzeugt, so dass eine Verteilung unterschiedlicher Netzebenenabstände für einen Teil der
Kristallite existiert. Tatsächlich werden die Fe-Atome, basierend auf Ergebnissen der nachfolgenden
Abschnitte, bevorzugt auf der ÜMP-Lage eingebaut. Damit ist eine strukturelle Verzerrung der ÜMP-
O-Polyeder aufgrund der unterschiedlichen elektronischen Struktur der Fe-Atome im Vergleich zu
den Mn-Atomen verbunden. Das heißt, bei geringem Fe-Gehalt wird nur ein Teil der ÜMP-Lagen von
Fe-Atomen besetzt, folglich treten zwei unterschiedliche Pyramiden-Typen mit unterschiedlichen
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Abmessungen innerhalb der Struktur auf. Werden mit steigendem Fe-Gehalt mehr ÜMP-Lagen
durch die Fe-Atome besetzt, bauen sich die Mikrospannungen (inkohärenter Anteil, verschiedene
Kristallite betreffend) ab, wohingegen die RMS-Spannungen (kohärenter Anteil) keinem Trend
unterliegen. Letzter Aspekt hängt vermutlich mit dem erhöhten Fremdphasenanteil in der Probe mit
dem höchsten Fe-Anteil zusammen.
Fremdphasen mit der Zusammensetzung Fe2O3 und Y2O3, die für höhere Fe-Konzentrationen
(ξ > 0,25) auftreten und im Falle ξ = 1 einen Gesamtanteil von 8 Gew.-% ausmachen, werden
eindeutig nachgewiesen. Der zusätzliche schwache Reflex in den Diffraktogrammen der Proben 1
und 3 gehört vermutlich zu einer weiteren gebildeten Phase des Syntheseprozesses – wahrscheinlich
zu einer Mn-reichen Phase – kann aber keiner der getesteten Phasen zugeordnet werden. Die Bildung
der Fremdphasen ist auf die Synthesebedingungen zurückzuführen. Wird Fe während der Synthese
mit einbezogen, so nimmt gleichzeitig die Zersetzungstemperatur für die YMn2O5-Phase signifikant
ab, und es können zusätzliche Fremdphasen auftreten (vgl. Abb. 4.2) [373].
ENTWICKLUNG DER KRISTALLSTRUKTUR. Im Rahmen der dreifachen Standardabweichung wird
für sämtliche Strukturparameter in Abhängigkeit des Fe-Gehalts ein lineares Verhalten beobachtet.
Die Gitterparameter (Abb. 4.6) zeigen jedoch größere Abweichungen von einem linearen Trend.
Anhand der durchgeführten Untersuchungen kann nicht eindeutig belegt werden, ob dies der Struktur
inhärent oder auf Inhomogenitäten der Zusammensetzung (Abweichung von der angegebenen
Zusammensetzung eingeschlossen) zurückzuführen ist. Dazu müssen einkristalldiffraktometrische
Messungen einbezogen werden. Bisher konnten allerdings noch keine Einkristalle mit einem Fe-
Gehalt von größer x ≈ 0,25 synthetisiert werden.
Die Änderung des Elementarzellvolumens von ∆V/V ≈ 0,9 % ist vor dem Hintergrund der
Atom- (RMn > RFe) und Ionenradien (RMn = RFe [379]) zunächst nicht nachvollziehbar. Da Fe
ein Elektron mehr besitzt als Mn, ergibt sich für bei der Ersetzung eines Mn- durch ein Fe-Atom
für die gesamte Elementarzelle eine Änderung der Elektronenanzahl von ∆Ne/Ne ≈ 0,8 %. Die
Elektronendichte innerhalb der Elementarzelle nimmt also ab.
Ein Vergleich der atomaren Verrückungen zeigt mit steigendem Fe-Gehalt, dass diese für
das Y-Atom kleiner sind als für die ÜM-Atome. In Abb. 4.7 ist die Änderung ausgewählter
Netzebenenabstände gezeigt. Die Vergrößerung des Abstands der ÜMO-Schichten ∆dÜMO−ÜMO
um 0,050(16) Å wird jedoch nicht vollständig – nur zu etwa 44 % – durch die Änderung des
Gitterparameters c (∆c = 0,0218(3) Å) abgedeckt (vgl. Abb. 4.7(b)). Auch der mittlere Abstand
der O4-Schichten (in ~c-Richtung) weist diesen Trend auf. In den anderen beiden Richtungen, ~a
(Abb. 4.7(a)) und ~b (Abb. 4.7(c)), wird ein ähnliches Verhalten beobachtet. Damit ergibt sich
folgendes Bild: Die zum Teil großen atomaren Verrückungen, die sich durch den Einbau der
Fe-Atome in die YMn2O5-Struktur ergeben, werden zu einem Großteil durch nicht gleichartige
Verschiebungen der Atome selbst aufgefangen. Abb. 4.7(d) illustriert ein Charakteristikum: Mit
steigendem Fe-Gehalt verschieben sich die ÜMP-Lagen derart, dass sie durch eine Scherung
beschrieben werden können. Hierbei rotieren die ÜMP-ÜMP-Hanteln in der Ebene z = 0,5
um die 〈001〉-Achse (um 6,24(5)◦), die das O1-Atom (als Schwerpunkt der Hantel) schneidet.
Gleichzeitig vergrößert sich der ÜMP-ÜMP-Abstand um 0,089(1) Å (vgl. Tab. E.4, Anh. E), so dass
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Abb. 4.7: Veränderungen innerhalb der YMn2O5-Struktur (Probe 1) relativ zur Struktur mit maximalem Fe-
Gehalt (Probe 4). Es ist jeweils eine Projektion der Elementarzelle der Probe 1 dargestellt. Die entsprechenden
Änderungen der Gitterparameter und der Netzebenen- bzw. Atomabstände sind angegeben. Generell ist eine
nicht gleichartige Bewegung der Atome zu verzeichnen, die zu einer Änderung der Gitterparameter führt (a–
c). In (d) ist gezeigt, dass sich die strukturellen Änderungen ebenfalls durch Rotationsbewegungen bestimmter
Atomgruppen beschreiben lassen.
die Lagenänderung als Scherung dieses Netzwerks in der Struktur ausdrückt wird. Der Oktaeder
folgt den veränderten Verhältnissen durch eine Rotation um die (0, 1/2, z)-Achse um 1,55(70)◦. Die
anderen Atome in der Elementarzelle wiederum folgen diesen Rotationsbewegungen. Die Struktur
antwortet auf Abweichungen in der Zusammensetzung also eher durch Rotationsbewegungen von
Atomgruppen als durch Translationsbewegungen der jeweiligen Atome oder Atomgruppen. Die O-
Atome folgen den Verschiebungen der schweren Atome (Y, Mn und Fe).
In Tab. 4.4 sind die mittleren Metall-Sauerstoff-Abstände für die jeweiligen Polyeder in Abhän-
gigkeit des Fe-Gehalts zusammengefasst. Sie zeigen eine gute Übereinstimmung mit den berechneten
Metall-Sauerstoff-Abständen – diese wurden unter Berücksichtigung der Koordinationszahl sowie
entsprechender Ionenradien [379] ermittelt. Während der mittlere ÜMP-O-Abstand der Pyramide
in Abhängigkeit des Fe-Gehalts abnimmt, weisen die ÜMO-O- und Y-O-Abstände des Oktaeders
bzw. Skalenoeders nur eine schwache Abhängigkeit auf. Generell ist aber eine Tendenz in Richtung
der idealen (berechneten) Abstände zu verzeichnen, was für größere Verzerrungen (Spannungen) im
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Abb. 4.8: Deformation der Strukturpolyeder. Das Einbringen von Fe in die YMn2O5-Struktur führt dazu,
dass die einzelnen Polyeder, (a) ÜMO-O-Oktaeder, (b) ÜMP-O-Pyramide und (c) Y-O-Skalenoeder ihre
Form ändern. Die Längenangaben entsprechen den jeweiligen maximalen Änderungen der Atomabstände
(Probe 4) in Bezug auf die Probe 1 (ohne Fe). In (b) ist die vergleichweise große Verschiebung der ÜMP-
Lage gekennzeichnet (schwarzer Pfeil innerhalb des schwarzen Kreises).
YMn2O5 spricht. Die Bestimmung der Varianz der Metall-Sauerstoffabstände eines ausgezeichneten
Polyeders liefert ein Maß für den Verzerrungsgrad derselben. Durch das Einbringen von Fe-
Atomen werden die Skalenoeder weiter verzerrt (Erhöhung der Varianz der Y-O-Abstände). Dagegen
minimiert sich der Verzerrungsgrad der ÜMP-O-Pyramide und des ÜMO-O-Oktaeders, wobei
letzterer die kleinsten Änderungen aufweist. Das Netzwerk aus Y-O-Skalenoedern ist wegen der
vergleichsweise großen Atomabstände sowie wegen der Zugehörigkeit der O-Atome auch zu den
anderen Struktureinheiten (Pyramide, Oktaeder) das am schwächsten gebundene.
Abb. 4.8 veranschaulicht die Änderungen der jeweiligen Bindungsabstände. Abb. 4.8(b) zeigt,
dass sich die ÜMP-Lage in Richtung des O3-Atoms (Pyramidenspitze) bewegt. Wegen annähernd
gleicher ÜMP-O-Abstände nimmt diese Lage etwa den Schwerpunkt innerhalb der Pyramide ein
(vgl. Tab. E.4, Anh. E). Die Pyramide ist am stärksten von den strukturellen Änderungen betroffen,
da sie die größten Abstandsänderungen aufweist.
In Tab. E.4 (Anh. E) sind ausgewählte interatomare Abstände aufgelistet. Die kleinsten Metall-
Sauerstoff-Abstände sind dÜMP−O3 = 1,829(11) Å und dÜMP−O4 = 1,877(10) Å. Diese beiden
Sauerstoffatome stellen die Verknüpfungen zwischen unterschiedlichen Polyedern dar. Die zwei
ÜMO-ÜMP-Abstände nähern sich bei Erhöhung des Fe-Gehalts einem gemeinsamen Mittelwert an.
Die beiden ähnlichen Y-Y-Abstände verhalten sich umgekehrt. Daher verstärkt sich die Verzerrung
Tab. 4.4: Mittlere Metall-Sauerstoff-Abstände der einzelnen Strukturpolyeder sowie deren Varianz. Letztere
(Angegeben in Klammern) stellen ein Maß für den Verzerrungsgrad der Polyeder dar – es wird vorausgesetzt,
dass sich die Metall-Atome im Schwerpunkt der Polyeder befinden. Zum Vergleich sind die nach Werten von
SHANNON [379] berechneten idealen Metall-Sauerstoff-Abstände für YMn2O5 aufgelistet.
Probe Berechnet 1 2 3 4
Pyramide 〈dMn2-O〉 (Å) 1,9533a 1,9316(58) 1,9392(21) 1,9445(7) 1,9528(7)
Oktaeder 〈dMn1-O〉 (Å) 1,8825b 1,8888(21) 1,8893(15) 1,8852(8) 1,8853(10)
Skalenoeder 〈dY-O〉 (Å) 2,3940c 2,3845(27) 2,3829(29) 2,3875(44) 2,3889(59)
aKoordinationszahlCN : CN(O−2) = 4, CN(Mn3+) = 5, bCN(O−2) = 2, CN(Mn4+) = 6
cCN(O−2) = 4, CN(Y3+) = 8
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der pseudo-hexagonalen Skelettstruktur, welche durch die Y-Atome repräsentiert wird (der pseudo-
hexagonale Winkel γY-Y-Y erhöht sich um 1,4(2)◦).
4.5.2 ZUSAMMENFASSUNG UND SCHLUSSFOLGERUNGEN FÜR DIE FERNORDNUNG
Die Ergebnisse der pulverdiffraktometrischen Untersuchungen können folgendermaßen zusammen-
gefasst werden. Alle untersuchten Proben weisen eine Struktur auf, die isotyp zur YMn2O5-Struktur
(Raumgruppe Pbam (55)) ist. Die kleinen Güteparameter der RIETVELD-Verfeinerung lassen auf
eine hohe Kristallinität der Pulver bzw. sehr gute Übereinstimmung mit den Strukturmodellen
schließen. Im Fall hoher Fe-Gehalte ξ > 0,25 treten zusätzliche Phasen (Zusammensetzung
Fe2O3 und Y2O3) mit einem Anteil von weniger als 8 Gew.-% auf. Dies wird auf die signifikante
Abnahme der Zersetzungstemperatur der YMn2O5-Phase mit ansteigendem Fe-Gehalt während des
Syntheseprozesses zurückgeführt. Bein Kontakt von SE-Elementen mit Sauerstoff stellen sich häufig
SE2O3-Verbindungen ein, da sie die thermodynamisch stabileren Verbindungen darstellen. Zudem
weisen die SE sehr hohe Löslichkeiten für Sauerstoff auf, im Falle von Y sogar bis 45 At.-% bei
1700 ◦C [373].
Die Substitution von Mn-Atomen durch Fe-Atome in der YMn2O5-Struktur und die Erhöhung
des Fe-Gehalts bewirkt die stärksten Veränderungen bzgl. der ÜMP-Lage, die folglich bevorzugt von
den Fe-Atomen besetzt wird. Mit steigendem Fe-Gehalt reduziert sich die Verzerrung der ÜMP-
O-Pyramide bei einer gleichzeitigen Verkürzung des ÜMP-O3-Abstands. Alle Strukturparameter
weisen im Rahmen der Standardabweichung ein lineares Verhalten als Funktion des Fe-Gehalts auf.
Die Extrapolation legt nahe, dass auch bei geringem Fe-Anteil genau die ÜMP-Lage bevorzugt wird.
Ein weiteres Charakteristikum der untersuchten YMn2−ξFeξO5-Serie ist, dass sich die Struktur auf
den steigenden Fe-Gehalt durch vergleichsweise große atomare Verrückungen, aber in der Folge
nur kleinen Änderungen der Gitterparameter reagiert. Die Strukturpolyeder verhalten sich also nicht
gleichartig. Während das Y-O-Skalenoeder – als das flexibelste atomare Netzwerk – weiter verzerrt
wird, zeigen die ÜMP-O-Pyramide sowie ÜMO-O-Oktaeder einen Rückgang der Verzerrungen,
wobei das Oktaeder die geringsten Änderungen aufweist und somit das stabilste atomare Netzwerk
bildet.
Aus Sicht der Pulverdiffraktometrie kann nicht entschieden werden, ob sich bei einem Fe-
Gehalt von ξ < 1, wenn also ein Teil der ÜMP-Lagen durch Fe besetzt ist, in der Struktur zwei
unterschiedlich verzerrte Pyramiden-Varianten ausbilden – das ist konsistent mit obigen Ergebnissen
– oder ob eine mittlere Variante auftritt. Dies kann anhand von röntgeneinkristalldiffraktometrischen
Messungen und der Berücksichtigung einer Split-Lage untersucht werden. Die Verschiebungspara-
meter dieser Split-Lage sollten dann kleiner sein als der einer einzigen Lage. Die Genauigkeit, mit
der Verschiebungsparameter aus pulverdiffraktometrischen Messungen gewonnen werden, genügt
jedoch nicht, diesen Sachverhalt zu beurteilen. Wegen des ähnlichen Streuvermögens von Mn-
und Fe-Atomen im Falle der Röntgenbeugung kann keine direkte Verfeinerung der Besetzung
der jeweiligen Lagen erfolgen, so dass diese Methode auch keine Aussage über eine eventuelle
Lagenfehlordnung, wie z. B. durch MUNOZ et al. [369] beobachtet, zulässt.
Von den in Kap. 4.2 gestellten Fragen kann also für Frage (i) eine Teilantwort gegeben
bzw. Frage (iv) komplett beantwortet werden. Die verbleibenden Fragen werden in den nächsten
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Abb. 4.9: Rohdaten der Transmissions-XAS-Messungen. Gezeigt sind die Kurven für die Y-K- (a) und Mn/Fe-
K-Absorptionskante (b) der YMnFeO5-Probe. Die Energiedifferenz zwischen der Mn-K- und Fe-K-Kante (b)
ist so gering (573 eV), dass nur ein eingeschränkter Energiebereich für die Auswertung der Mn-K-EXAFS
verwendet werden kann.
Kapiteln beantwortet. Dazu wird die Absorptionsspektroskopie als weitere experimentelle Technik
herangezogen. Zudem stellen sich weitere neue Fragen: (i) Welche Faktoren bestimmen den
Einbau des Fe? (ii) Warum ändert sich der Verzerrungsgrad der Pyramide so stark, obwohl die
Ionenradien von Fe3+ und Mn3+ ungefähr gleich groß sind? (iii) Spiegelt sich die Änderung des
Bindungsabstands der ÜM-Atome auch in den magnetischen Eigenschaften wider? Diese Fragen
sollen insbesondere in den Kap. 4.7 und Kap. 4.8 beantwortet werden.
4.6 STRUKTURANALYSE MITTELS ABSORPTIONSSPEKTROSKOPIE:
BESTIMMUNG DER NAHORDNUNG
Die XAS-Messungen erfolgten nach der in Kap. 1.5.4 beschriebenen Vorgehensweise. Die experi-
mentellen Details sind in Tab. E.5 in Anh. E zusammengestellt. Sowohl für die Y-K-, als auch Mn-K-
und Fe-K-Absorptionskante wird ein Absorptionsspektrum für die entsprechende untersuchte Probe
desselben, wie oben, genutzten Probenmaterials aufgenommen. Exemplarisch sind in Abb. 4.9 die
Rohdaten sowohl einer Y-K- als auch einer Mn/Fe-K-XAS-Kurve gezeigt.
Für die Anpassung theoretischer Kurven an die experimentellen Daten der verschiedenen
YMn2−ξFeξO5-Proben wurden die pulverdiffraktometrisch ermittelten Strukturparameter für das
jeweilige Startmodell (Atomcluster) unter Berücksichtigung der unterschiedlichen Lagen der Ab-
sorberatome in der YMn2O5-Struktur verwendet.
4.6.1 EXAFS-ANALYSE: UNTERSCHIEDLICHE NAHORDNUNG DER ÜM -ATOME
Abb. 4.10 zeigt den nach durchgeführter Datenreduktion extrahierten oszillierenden Anteil der
jeweiligen Absorptionskanten – die EXAFS-Funktionen χ(k) – für alle Proben. Um in der
Darstellung die Oszillationen im hohen k-Bereich auflösen zu können, wurde χ(k) mit dem Quadrat
der Wellenzahl k2 gewichtet.
Die isolierten EXAFS-Funktionen (Abb. 4.10) lassen bereits vor weiterer Bearbeitung eine Reihe
von Schlussfolgerungen zu. Im Falle der Y-K-EXAFS (Abb. 4.10(a)) werden kleine Unterschiede im
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Abb. 4.10: Oszillierender Anteil der XAS-Daten aller untersuchten Proben und Absorptionskanten. Gezeigt
sind die EXAFS-Funktionen χ(k) an (a) der Y-K-, an (b) der Mn-K- und an (c) der Fe-K-Absorptionskante
nach der Datenreduktion. Aus Anschauungsgründen ist χ(k) mit k2 gewichtet dargestellt. (d) zeigt einen
Vergleich von Fe-K- und Mn-K-EXAFS der YMnFeO5-Probe. Der beschränkte k-Bereich im Falle der Mn-
K-EXAFS resultiert aus der dicht benachbart liegenden Fe-K-Absorptionskante (siehe Abb. 4.9(b)).
niedrigen k-Bereich finden, jedoch treten keine systematischen Variationen bzgl. des Fe-Gehalts ξ
auf. Mit zunehmendem Fe-Anteil werden die Oszillationen gedämpft. Dies steht im Einklang mit den
pulverdiffraktometrischen Messungen, da die Y-O-Skalenoeder mit zunehmendem ξ verzerrt werden
(vgl. Tab. 4.4). Diese Verzerrung ist durch unterschiedliche Y-O-Abstände bedingt, was sich in der
erhöhten Varianz ausdrückt. Für die EXAFS bedeutet aber gerade das Vorhandensein einer Verteilung
von Abständen eine Dämpfung der Amplituden der Funktion χ(k). Tatsächlich gibt Abb. 4.10(a)
genau das wieder.
Für die drei Mn-K-EXAFS (Abb. 4.10(b)) werden systematische und gleichzeitig signifikante
Unterschiede beobachtet. Im Gegensatz zu den Y-K-EXAFS wird hier eine Erhöhung der Amplitu-
den verzeichnet, was mit der Abnahme des Verzerrungsgrades der ÜM-O-Polyeder (Pyramide und
Oktaeder) konsistent ist (vgl. Tab. 4.4). Da nur zwei Fe-K-EXAFS-Funktionen zur Auswertung
herangezogen werden können, sind hier verlässliche Tendenzen schwer feststellbar. Es lassen sich
geringe Abweichungen im hohen k-Bereich feststellen. Eine FOURIER-Analyse dieses Bereichs
zeigt, dass hier Pfadlängen von 3 . . . 4 Å betroffen sind, also unterschiedliche Übernächste-Nachbar-
Abstände die Ursache darstellen.
Abb. 4.10(d) illustriert, dass ein messbarer Unterschied zwischen Fe-K- und Mn-K-EXAFS
(YMnFeO5) und damit zwischen den atomaren Umgebungen der ÜM-Atome existiert. Folglich
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Abb. 4.11: Theoretische Rückstreuamplituden (a) und Phasenverschiebungen der Photoelektronenwellen am
Ort des Absorberatoms (b) sowie des Rückstreuatoms (c) als Funktion der Wellenzahl k. Die Daten wurden
aus Ref. [305] entnommen.
sind die Fe-Atome nicht statistisch auf beiden ÜM-Lagen verteilt, sondern ordnen sich bevorzugt
auf einer der beiden Lagen an, was bereits die pulverdiffraktometrisch gewonnenen Daten belegt
haben. Die EXAFS-Methode ist also sensitiv genug, um die Frage nach der von Fe besetzten Lage in
der YMn2O5-Struktur beantworten zu können. Die Mn-K-EXAFS ist dazu am besten geeignet, da
systematische Änderungen zwischen den drei Messkurven auftreten.
4.6.2 WAHRSCHEINLICHKEITSTHEORETISCHE BETRACHTUNG UND QUANTITATIVE
ANALYSE
VORBETRACHTUNGEN. Ziel ist es, aus den EXAFS-Messungen auf die ÜM-Lage zu schließen, auf
der die Fe-Atome eingebaut werden. Aus den pulverdiffraktometrischen Untersuchungen ergibt sich,
dass die Fe-Atome auf eine der ÜM-Lagen eingebaut werden, nicht vorzugsweise auf eine O- oder Y-
Lage oder einen Zwischengitterplatz – die niedrigen Güteparameter lassen diesen Schluss zu. Damit
können vier Alternativen für die Verteilung der Mn- und Fe-Atome in der Elementarzelle in Betracht
gezogen werden, mit einer unterschiedlichen Konsequenz für die EXAFS-Kurven:
(A) Fe und Mn sind statistisch (und homogen über die gesamte Probe) über beide WYCKOFF-
Lagen ÜMO and ÜMP verteilt.
(B) Fe wird vollständig auf die ÜMO- und Mn auf die ÜMP-Lage eingebaut.
(C) Fe wird vollständig auf die ÜMP- und Mn auf die ÜMO-Lage eingebaut.
(D) Fe wird inhomogen („Lagenfehlordnung“ eingeschlossen) auf beide WYCKOFF-Lagen einge-
baut.
Vor Analyse der Szenarien (A-D) werden die theoretischen Rückstreuamplituden der Atome
sowie die theoretischen Phasenverschiebungen betrachtet, welche die ausgesendeten Photoelektro-
nenwellen am Ort des Absorberatoms sowie des Rückstreuatoms erfahren. In Abb. 4.11 sind diese
Daten [305] gezeigt. Aus dem Vergleich der theoretischen Kurven werden folgende Aspekte für
die Interpretation der EXAFS-Daten gewonnen: (i) Das Rückstreuverhalten sowie die auftretenden
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Abb. 4.12: Schematische Darstellung der möglichen Situationen für die Verteilung der Mn- und Fe-Atome auf
die ÜM-Lagen (a-f) im YMn2−ξFeξO5. Jede Atomposition repräsentiert eine bestimmte WYCKOFF-Lage. Das
Absorberatom ist durch Kreise gekennzeichnet, welche die emittierte Photoelektronenwelle symbolisieren.
Das Mn-K-EXAFS-Signal wird nun durch gewichtete Superposition der Szenarien (a-c) bestimmt, das Fe-K-
EXAFS-Signal aus den Szenarien (d-f).
Phasenverschiebungen für Mn und Fe sind nahezu identisch. (ii) Der Einfluss von Y und O auf das
EXAFS-Signal kann gut separiert werden. Daraus folgt zum einen, dass zwischen Mn und Fe als
nächste Nachbarn von z. B. Y (als Absorberatom) nicht unterschieden werden können, und zum
anderen, dass sich das EXAFS-Signal für Mn als Absorberatom und Fe als Rückstreuatom bzw.
umgekehrt nicht unterscheidet. Einerseits erklärt dies die für alle Proben ähnliche Y-K-EXAFS
(Abb. 4.10(a)), andererseits sollte es dennoch möglich sein, zwischen Fe auf der ÜMO und Fe
auf der ÜMP-Lage zu unterscheiden, da beide Lagen eine signifikant unterschiedliche Nahordnung
aufweisen.
Mit Bezug auf die möglichen Situationen (A-D) lassen sich in einem sehr vereinfachten Bild1
die möglichen, in Abb. 4.12 skizzierten Situationen für die Verteilung der Mn- und Fe-Atome in
der YMnFeO5-Struktur wiedergeben. Gemäß Glg. (1.35) kann das EXAFS-Signal als Superposition
von Einzelbeiträgen aufgefasst werden. Um das konkrete EXAFS Signal zu beschreiben, werden
die jeweiligen Koeffizienten, welche die Einzelbeiträge (a-c) im Falle der Mn-K-EXAFS und
(d-f) im Falle der Fe-K-EXAFS wichten, ermittelt. Die Wahrscheinlichkeiten für die Besetzung
einer ÜM-Lage durch ein entsprechendes ÜM-Atom sind in Abb. 4.13 zusammengefasst. Diese
Wahrscheinlichkeiten werden unter Berücksichtigung der Zusammensetzung der jeweiligen Probe
berechnet. In einer Elementarzelle, in der Fe und Mn die WYCKOFF-Lage ÜMP bzw. ÜMO besetzt,
sind die Situationen (a), (b), (d) und (e) aus Abb. 4.12 möglich. Die Wahrscheinlichkeit für das
Antreffen eines Fe-Atoms in der YMnFeO5-Struktur lässt sich aus der Wahrscheinlichkeit für das
Auffinden einer Elementarzelle, in der eine ÜM-Lage mit Fe besetzt ist, und Multiplikation mit 1/2
1Für die spätere quantitative Analyse wurden die realen aus den jeweiligen Elementarzellen berechneten Atomcluster
verwendet.
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Abb. 4.13: Möglichkeiten der Besetzung der ÜM-Lagen. Das Baumdiagramm zeigt die Möglichkeiten für die
Besetzung der ÜMP- und ÜMO-Lage durch ein Mn- bzw. Fe-Atom in der Elementarzelle des YMn2−ξFeξO5
an. Die entsprechenden Wahrscheinlichkeiten sind angegeben.
– es kann nur die Hälfte der ÜM-Lagen mit Fe besetzt sein – berechnen. Analoge Betrachtungen
für andere Verteilungen der ÜM-Atome (vgl. Abb. 4.13) führen dann auf die Wahrscheinlichkeiten,
eines dieser Atome in der Elementarzelle zu finden, die durch die folgenden Gleichungen angegeben
werden können:
pFe = pa+
1
2
p(1− a) + 1
2
(1− p)a = pFPFO +
1
2
pFPMO +
1
2
pMPFO , (4.1)
pMn = (1− p)(1 − a) + 1
2
p(1− a) + 1
2
(1− p)a = pMPMO +
1
2
pFPMO +
1
2
pMPFO . (4.2)
Hier sind p und a die Wahrscheinlichkeiten für die Besetzung der ÜMP- bzw. der ÜMO-Lage
durch Fe. Die Koeffizienten von pFPFO , pFPMO , pMPFO und pMPMO (siehe Abb. 4.13) stellen die
Gewichte – hinsichtlich des Fe-Gehalts – des speziellen Strukturmodells dar. Gemäß der chemischen
Formel YMn2−ξFeξO5 der betrachteten Proben lässt sich das Verhältnis ρ von Fe und Mn wie folgt
darstellen:
ρ =
ξ
2− ξ . (4.3)
Ferner gilt folgender Zusammenhang:
ρ =
NFe
NMn
=
pFe
pMn
, (4.4)
wobei NFe und NMn die Gesamtzahl der Fe- und Mn-Atome in der Elementarzelle angeben.
Glg. (4.4) lässt sich nun durch die Verwendung der Glg. (4.1), (4.2) und (4.3) umstellen:
a = −p+ 2ρ
1 + ρ
= −p+ ξ. (4.5)
Die gesamte Verteilung der ÜM-Atome ist durch den Parameter p für ein gegebenes ξ vollständig
charakterisiert. Die Wahrscheinlichkeit, eine Elementarzelle zu finden, in der ein Fe-Atom die ÜMP-
Lage besetzt, wird durch den Verteilungsparameter δ angegeben:
δ =
0,5pFPFO + pFPMO
pFPFO + pFPMO + pMPFO
=
0,5p2 − 0,5pξ + p
p2 − pξ + ξ . (4.6)
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Mit Hilfe des Parameters δ können nun die Wichtungsfaktoren (Koeffizienten) der einzelnen
Verteilungsmodelle (vgl. Abb. 4.12) bestimmt werden, die dann durch den jeweiligen S20 -Parameter
– entspricht der Variable Dj(kj ,rj) in Glg. (1.35) – des Auswerteprogramms ARTEMIS bei der
quantitativen Auswertung berücksichtigt werden.
SCHLUSSFOLGERUNGEN Im Folgenden werden diese Wahrscheinlichkeitsbetrachtungen auf die
Situationen (A-D) bezogen. Betrachtet man Fall (A), dann setzt sich das Fe-K-EXAFS-Signal u. a.
aus dem Beitrag von Fe auf der ÜMP- und Fe auf der ÜMO-Lage zusammen. Entsprechendes gilt für
das Mn-K-EXAFS-Signal. Alle in Abb. 4.12 gezeigten Situationen (a-c) bzw. (d-f) werden für die
Mn-K- bzw. Fe-K-EXAFS berücksichtigt. Wegen der Ununterscheidbarkeit von Fe und Mn (vgl.
Abb. 4.11) sind die Situationen (a) und (e), (b) und (d) sowie (c) und (f) paarweise äquivalent und
führen zu einem nicht unterscheidbaren EXAFS-Signal χ(k). Dies lässt sich in erster Näherung an
einem Beispiel zeigen. Mit den in Abb. 4.13 aufgeführten Wahrscheinlichkeiten setzt sich χ(k) im
Falle der Mn-K-EXAFS nun aus den Signalen (a-c) zusammen und es gilt
χMn(k) = pMPFO ·χ(a)(k) + pFPMO ·χ(b)(k) + pMPMO ·χ(c)(k). (4.7)
Für die Fe-K-EXAFS (Signale (d-f)) gilt analog
χFe(k) = pMPFO ·χ(d)(k) + pFPMO ·χ(e)(k) + pFPFO ·χ(f)(k). (4.8)
Wegen der paarweisen Äquivalenz der Situationen (a) und (e), (b) und (d) sowie (c) und (f) lässt sich
Glg. (4.8) umformen zu
χFe(k) = pMPFO ·χ(b)(k) + pFPMO ·χ(a)(k) + pFPFO ·χ(c)(k). (4.9)
Im Fall ξ = 1 (YMnFeO5) sind pMPMO und pFPFO identisch, denn es gilt
pMPMO = (1− p)(1 − a) = (1− p)(1− (1− p)) = (1− p)p = ap = pFPFO . (4.10)
Wäre Annahme (A) korrekt, sollten die Fe-K- und Mn-K-EXAFS-Funktionen für die Probe ξ = 1
identisch sein (vgl. Glg. (4.7) und (4.9)). Das wird im Experiment jedoch nicht beobachtet (siehe
Abb. 4.10(d)), so dass Annahme (A) verworfen werden kann.
Aus diesen Überlegungen kann bereits ohne quantitative Auswertung der experimentellen Daten
eine statistische Verteilung der ÜM-Atome ausgeschlossen werden. Fe bevorzugt demzufolge eine
bestimmte WYCKOFF-Lage, was konsistent mit den Ergebnissen der pulverdiffraktometrischen
Untersuchungen ist. Die Annahmen (B-D) können nur durch quantitative Analysen untersucht
werden. Dazu werden die selben Glg. ((4.7) und (4.8)) benutzt, wobei die Koeffizienten der
jeweiligen Modelle – die konkrete Verteilung der ÜM-Atome – aus dem Parameter δ (Glg. 4.6)
bestimmt werden können: Für die Annahmen (B) und (C) gelten δ = 0 und δ = 1 sowie für (D)
δ ∈ (0,1).
QUANTITATIVE ANALYSE. Die Annahmen (B) und (C) werden separat überprüft, indem die
Clustergröße, Verfeinerungsparameter sowie unterschiedliche Zwangsbedingungen variiert werden.
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Abb. 4.14: Simulierte EXAFS-Funktionen χ(k). Gezeigt sind in (a) die Mn-K- und in (c) die Fe-K-EXAFS-
Daten sowie eine entsprechende Simulation unter Berücksichtigung von Annahme (D). Die Simulationen für
die Annahmen (B) und (C) sind anhand der Mn-K-EXAFS in (b) gezeigt.
Annahme (C) erbrachte unabhängig von der Anzahl verfeinerter Parameter stets bessere Überein-
stimmungen zwischen Simulation und Experiment – die Güteparameter von Modell (C) betrugen
im Mittel nur ungefähr 30 % der Werte von Modell (B) – unabhängig von der Anzahl verfeinerter
Parameter. Das lässt bereits den Schluss zu, dass die ÜM-Atome in dieser Weise in die Struktur
eingebaut werden.
Nach diesem eher einfachen Ansatz erfolgt die Aufstellung komplexer Modelle im Sinne
der Annahme (D), wobei eine Gesamtzahl von ca. 100 Einfach- und 100 Mehrfachstreupfaden
berücksichtigt wird, die einem Atomcluster mit einem Radius von 6,5 Å entsprechen. Längen-
korrekturen ∆r′ der Streupfade werden nicht verfeinert, da sie keine Verbesserung der Güte der
Anpassung bewirken. Die Anpassung erfolgt im k-Raum (k = 3 . . . 14 Å−1 für die Fe-K-EXAFS
und k = 3 . . . 12 Å−1 für die Mn-K-EXAFS) ohne Berücksichtigung einer Untergrundkorrektur.
Die jeweils besten Anpassungen an die experimentellen Daten sind in Abb. 4.14 gezeigt; die
zugehörigen verfeinerten Parameter sind in Tab. 4.5 aufgelistet. Obwohl keine Strukturparameter
verfeinert wurden, geben die simulierten Kurven den experimentellen Verlauf der Mn-K-EXAFS
(Abb. 4.14(a)) sowie der Fe-K-EXAFS (Abb. 4.14(c)) exzellent wieder. Die Simulationskurven der
Annahmen (B) und (C) sind in Abb. 4.14(b) zum Vergleich gezeigt. Es ergibt sich eine hervorragende
Übereinstimmung des Modells der Annahme (C) mit den experimentellen Daten der Mn-K-EXAFS.
Die für jeden Datensatz durchgeführte Verfeinerung des Parameters δ (siehe Tab. 4.5) – entsprechend
der Annahme D – lieferte im Rahmen der Standardabweichung stets einen Wert von Eins, was
die Annahme (C) als plausibelste ausweist. Die Verfeinerungsergebnisse der Fe-K-EXAFS zeigen
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leicht bessere Anpassungen an (kleinerer R-Wert für Probe 4 sowie kleinere Standardabweichungen).
Ursache ist vermutlich die größere Anzahl von Datenpunkten für diese EXAFS, was ein verbessertes
Daten-zu-Parameter-Verhältnis liefert und somit eine verbesserte Statistik bedingt.
Die in Kap. 4.5.2 vermutete Existenz zweier unterschiedlicher Pyramiden (jene mit Fe sowie jene
mit Mn besetzten), also einer Split-Lage bei einem Fe-Gehalt ξ < 1, wird anhand der vorliegenden
EXAFS-Daten unter Berücksichtigung zusätzlicher Modelle getestet. Dies führt allerdings nicht
zu einer Verringerung der R-Werte. Zudem ergeben sich aufgrund von Parameterkorrelationen
physikalisch nicht sinnvolle Atomkoordinaten und sehr große Standardabweichungen. Damit bleibt
eine Verifikation dieses Modells weiterhin offen.
In Kap. 4.5 wurden zusätzliche Phasen in den untersuchten Pulvern nachgewiesen. Die Berück-
sichtigung dieser Fremdphasen bei den Verfeinerungen ergibt keine signifikanten Verbesserungen
der Anpassung sowie wiederum große Standardabweichungen, die die Vertrauenswürdigkeit der
Ergebnisse herabsetzen. Damit scheiden die Fremdphasen als Ursache für die Unterschiede der
EXAFS-Kurven aus – vermutlich ist der Fremdphasenanteil von weniger als 3 Gew.-% (Fe2O3) zu
gering.
ZUSAMMENFASSUNG. Aus den mathematischen Betrachtungen sowie der quantitativen Auswer-
tung der EXAFS-Daten kann eindeutig geschlossen werden, dass die Fe-Atome – im Rahmen der
Standardabweichung zu 100 % – auf der ÜMP-Lage der YMn2O5-Struktur eingebaut werden. Als
Fazit seien folgende Aussagen festgehalten:
(i) Annahme (A) ist nicht zutreffend, da sich die Fe-K- sowie Mn-K-EXAFS für die Probe 4
(YMnFeO5) deutlich voneinander unterscheiden.
(ii) Annahme (B) kann wegen der vergleichsweise großen Güteparameter bei der Verfeinerung
dieses Modells ebenfalls ausgeschlossen werden.
(iii) Annahme (C) beschreibt das am wahrscheinlichsten zutreffende Modell, da hier die kleinsten
Gütewerte bei geringster Anzahl verfeinerter Parameter und gleichzeitig bester Anpassung an
die Messkurven erhalten werden.
Tab. 4.5: Verfeinerte Parameter der Modelle gemäß Annahme (D): Verschiebungsparameter der Y-, ÜM- und
O-Atome σ2Y, σ2ÜM und σ
2
O sowie der Verteilungsparameter δ. Letzterer beschreibt den Anteil der Fe-Atome
auf der ÜMP-Lage, wobei δ = 1 bedeutet, dass der gesamte Fe-Anteil ξ in diese Lage eingebaut wird.
Probe 1 3 3 4 4
EXAFS Mn-K Fe-K Mn-K Fe-K Mn-K
σ2Y (Å
2
) 0,001(5) 0,001(1) 0,001(3) 0,004(2) 0,002(2)
σ2ÜM (Å
2
) 0,001(3) 0,002(1) 0,001(1) 0,001(1) 0,001(1)
σ2O (Å
2
) 0,002(2) 0,004(1) 0,001(1) 0,003(1) 0,001(1)
δ – 1,00(6) 0,99(32) 1,00(3) 0,99(13)
R-Wert (%) 8,2 1,6 1,3 1,9 3,5
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Abb. 4.15: Mn-K-XANES-Kurven aller untersuchten Proben. Die Energiewerte (Fehlerkreuze sind
angegeben), welche die Lage der Absorptionskanten angeben sind im vergrößerten Ausschnitt markiert.
(iv) Variationen in Annahme (D) führen im Grenzfall wieder auf die favorisierte Annahme (C),
da jeweils eine maximale Besetzung (δ = 1) gemäß dem Fe-Anteil ξ der ÜMP-Lage bei
gleichzeitig niedrigsten Gütewerten verfeinert wurde.
Der nächste Abschnitt befasst sich mit der Auswertung der XANES-Daten. Da der theoretische
Formalismus zur Beschreibung des Nahkantenverlaufs einer Absorptionskante im Vergleich zur
EXAFS-Theorie deutlich komplexer ist, können die bisher vorliegenden Ergebnisse verifiziert,
jedoch keine genaueren Strukturparameter erwartet werden. Die veränderten Verhältnisse für die auf
verschiedenen Lagen befindlichen Mn-Atome sollten sich auch energetisch bzgl. ihrer Absorptions-
kanten widerspiegeln – aus ihrer Überlagerung entsteht die entsprechende XANES-Kurve. Da auch
die kernnahen 1s Elektronenzustände mit dem lokalen Kristallpotenzial verknüpft sind, also mit der
Koordinationsgeometrie (Valenz), sollten für die beiden Mn-Spezies unterschiedliche Energiewerte
vorliegen. Solche „core-level“ bzw. Ionisationsenergien können mit der DFT zuverlässig berechnet
werden [306, 380]. Im nächsten Abschnitt wird eine solche Rechnung unter Verwendung des FEFF-
Codes [176] für die quantitative Auswertung herangezogen.
4.6.3 XANES-ANALYSE: VERSCHIEBUNG DER MN-K -ABSORPTIONSKANTE
ERGEBNISSE. Ein Vergleich der XANES-Kurven der Y-K- sowie Fe-K-Absorptionskanten für
die unterschiedlichen Proben zeigt keine signifikanten Unterschiede. Im Falle der Mn-K-XANES
dagegen liegt eine systematische Verschiebung der Mn-K-Absorptionskante mit wachsendem Fe-
Gehalt zu höheren Energien vor. Diese Kurven sind in Abb. 4.15 dargestellt. Tab. 4.6 fasst die
Lagen aller vermessenen Absorptionskanten zusammen. Die Energieverschiebung an der Mn-K-
Absorptionskante beträgt ∆E(Mn-K) = (1,56 ± 0,40) eV zwischen einem Fe-Gehalt von ξ = 1
und ξ = 0. Ähnliche Werte für die Verschiebungen der ÜM-Absorptionskanten wurden auch von
SIKORA et al. [381] im LaMn1−xCoxO3-System sowie von HAAS et al. [382] im LiFePO4-System
beobachtet.
Ob auch die für die Y-K- und die Fe-K-Absorptionskante bestimmten Werte einem Trend
unterliegen, kann wegen der geringen Anzahl vorliegender Daten nicht entschieden werden. Im
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SrTiO3 kann für das schwere Sr-Atom ebenfalls keine Änderung der Kantenlage durch eine geänderte
O-Atom-Umgebung festgestellt werden [306].
Die Erklärung der Energieverschiebung der Mn-K-Absorptionskante mit steigendem Fe-Gehalt
liefert eine theoretische Modellierung (für Details siehe Kap. 1.5.4). Die nicht-äquivalenten Atom-
lagen der ÜM-Atome werden unabhängig voneinander behandelt und für jede Mn-Lage (Mn auf
ÜMP und Mn auf ÜMO) eine theoretische XANES-Kurve für einen Atomclusters mit einem Radius
von 7 Å berechnet. Für die Y-, Mn- und Fe-Atome wurden Orbital-Basisfunktionen bis l = 3
und für die O-Atome bis l = 2 angewendet. Da in der Nähe der Absorptionskante Effekte durch
atomare Verschiebungen im Sinne eines DEBYE-WALLER-Faktors klein sind [179], werden sie
hier vernachlässigt. Damit lassen sich XANES-Kurven generieren, die mit dem Experiment gut
übereinstimmen. Für die Zusammensetzung YMn2O5 gelang dies durch einfache Mittlung, für die
Zusammensetzung YMnFeO5 genügte die Mn-K-XANES-Kurve für Mn auf der ÜMO-Lage zur
Beschreibung. Dabei wird vorausgesetzt – die vorherigen experimentellen Befunde lassen dies zu –,
dass Fe nur die ÜMP-Lage besetzt. Sowohl die experimentellen als auch die theoretischen XANES-
Kurven sind in Abb. 4.16 dargestellt.
DISKUSSION. Die theoretischen Kurven (Abb. 4.16(b)) stimmen mit den experimentellen (Abb.
4.16(a)) sehr gut überein. Dies betrifft sowohl die Verschiebung der Mn-K-Absorptionskante als
auch die verstärkte Ausprägung des „white-line“-Bereichs bei Erhöhung des Fe-Gehalts, die belegt,
dass obige Annahmen die experimentellen Ergebnisse vollständig beschreiben. In An- und Abwe-
senheit von Fe beträgt der berechnete Energieunterschied der Mn-K-Absorptionskante 0,46 eV. An
der Stelle der größten Abweichung beträgt die Energiedifferenz dagegen 1,27 eV, vergleichbar mit
dem Wert des experimentellen Befunds. Unter Berücksichtigung der Kantenverschiebungen sowie
deren Standardabweichungen lässt sich der Parameter δ zu δ ≥ 0,96 abschätzen. Die XANES-Daten
belegen damit zusätzlich die Richtigkeit der EXAFS-Ergebnisse.
Aufgrund der Auswahlregeln für die photoneninduzierten interatomaren Elektronenübergänge ist
der Anstieg der Absorption in der Nähe einer Absorptionskante hauptsächlich durch elektronische
Übergänge von kernnahen 1s-Zuständen des Absorberatoms in dessen unbesetzte p-Zustände – im
Falle der Mn- und Fe-Atome in die 4p-Zustände – dominiert. Letztere sind keine lokalen, sondern
räumlich ausgebreitete Zustände. Für das vorliegende System ist die DOS der Endzustände innerhalb
der ersten 10 eV oberhalb der FERMI-Energie – das entspricht dem Vorkantenbereich der XANES-
Kurven - vergleichsweise klein (Abb. 4.16(c)). Genau diese Zustände unterscheiden sich energetisch.
Wegen ihrer räumlichen Ausdehnung ist die Energiedifferenz auf die Coulombabstoßung gegenüber
Tab. 4.6: Absorptionskantenenergien der jeweiligen Atomsorten aller untersuchten Proben. Für die Probe 1
existiert wegen ξ = 0 kein Wert für die Fe-K-Absoptionskante.
ξ E(Y-K) (eV) E(Fe-K) (eV) E(Mn-K) (eV)
0 17026,91(9) – 6550,26(18)
0,5 17026,89(8) 7122,80(11) 6551,24(20)
1 17026,62(7) 7122,29(14) 6551,82(22)
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(Oktaeder)
(Pyramide)
Abb. 4.16: XANES-Kurven und p-DOS. Zum Vergleich sind in (a) die experimentell aufgenommenen
XANES-Kurven der Mn-K-Absorptionskante der Proben 1 (YMn2O5) und 4 (YMnFeO5) gezeigt. Die damit
korrespondierenden theoretischen Daten sind in (b) dargestellt. Angegeben sind jeweils die Energiedifferenzen
der Lagen der Absorptionskanten, wobei in (b) zusätzlich die maximale Energiedifferenz des Kantenverlaufs
angegeben ist, welche mit den experimentellen Daten nahezu übereinstimmt. Signifikante Beiträge im Bereich
der Absorptionskante stammen von der p-DOS (Zustandsdichte der p-Zustände) der ÜM-Atome (c). Das
FERMI-Niveau wurde für beide p-DOS auf 0 eV verschoben.
den umgebenden O-Atomen zurückzuführen (siehe Kap. 4.7). In diesem Fall erfährt das Mn-Atom
auf der ÜMO-Lage eine stärkere Abstoßung durch die sechs O-Nachbaratome als auf der ÜMP-Lage
mit fünf Nachbaratomen. Ist also nur die ÜMO-Lage durch Mn besetzt, erklärt diese Argumentation
die beobachtete Verschiebung der Mn-K-Absorptionskante zu höheren Energien.
ZUSAMMENFASSUNG. Die XANES- und EXAFS-Ergebnisse belegen, dass die Fe-Atome nur auf
der ÜMP-Lage eingebaut werden. Die Unterschiede für beide Signale an der Mn-K-Absorptionskante
lassen sich eindeutig auf die Änderung der Umgebung der Mn-Atome zurückführen. Hierbei ändert
sich die Mn-Umgebung nicht, stattdessen ändert sich der Beitrag der jeweiligen ÜM-Lage zum
XANES-Signal durch Reduzierung der Mn-Besetzung der ÜMP-Lage bei Erhöhung des Fe-Gehalts.
Unter Berücksichtigung der Standardabweichung weist der Vergleich von experimenteller und
theoretischer Energieverschiebung auf eine Besetzung der ÜMP-Lage durch Fe-Atome entsprechend
dem Fe-Gehalt von mindestens 95 % auf.
4.6.4 ZUSAMMENFASSUNG UND SCHLUSSFOLGERUNGEN FÜR DIE NAHORDNUNG
Die durchgeführten absorptionsspektroskopischen Messungen bestätigen die pulverdiffraktometrisch
gewonnenen Strukturmodelle, da die aus ihnen berechneten Simulationskurven exzellent mit den
experimentellen Daten übereinstimmen. Systematische Änderungen bzgl. des Fe-Gehalts werden
ausschließlich an der Mn-K-Absorptionskante beobachtet, sowohl für die EXAFS, als auch für
die XANES. Zwar weist auch die Y-K-EXAFS bzgl. des Fe-Gehalts systematische Unterschiede
auf, die jedoch allein auf die Zunahme des Verzerrungsgrades der Y-O-Skalenoeder zurückzuführen
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sind. Im Falle der Fe-XAS-Daten können keine gesicherten Aussagen getroffen werden, da nur zwei
unterschiedliche Proben vermessen werden konnten.
Es lässt sich eindeutig nachweisen, dass die Fe-Atome ausschließlich auf der WYCKOFF-Lage
4h (ÜMP) eingebaut werden. Die quantitative Analyse liefert eine Besetzung dieser Lage durch Fe-
Atome von (100 ± 3) % im Falle der Zusammensetzung YMnFeO5. Auch bei kleinerem Fe-Gehalt
– die Zusammensetzung YMn1,5Fe0,5O5 – werden die vorhandenen Fe-Atome zu (100± 6) %
ebenfalls auf dieser Lage eingebaut. Damit kann eine lineare Abhängigkeit der Besetzung der ÜMP-
Lage und damit sämtlicher Strukturparameter vom Fe-Gehalt prognostiziert werden.
Im Einklang mit den Auswahlregeln für Dipol-Übergänge lassen sich die Änderungen des Ab-
sorptionskantenverlaufs auf elektronische 1s–4p-Übergänge im Falle der ÜM-Atome zurückführen.
Multipol-Übergänge wurden ebenfalls in Betracht gezogen, jedoch ist ihr Beitrag zu gering, als dass
sie detektiert werden könnten.
Eine Lagenfehlordnung, wie beispielsweise durch MUNOZ et al. [369] oder DE LA CALLE et
al. [366] berichtet, ist für die vorliegenden Proben unwahrscheinlich. Nichtsdestotrotz lässt sich
angesichts der Standardabweichungen der Verfeinerungsergebnisse eine Lagenfehlordnung nicht
ausschließen. Damit kann nicht ausgeschlossen werden, dass sich etwa 3 % der Fe-Atome im Falle
der YMnFeO5-Probe auch auf der WYCKOFF-Lage 4f (ÜMO) befinden.
Die absorptionsspektroskopischen Untersuchungen liefern eine Reihe von Teilantworten für
die in Kap. 4.2 formulierten Fragen. Fe besetzt bevorzugt die (ÜMP)-Lage (Frage (i)), und
eine Lagenfehlordnung ist sehr unwahrscheinlich (Frage (ii)). Auch die lineare Abhängigkeit der
Strukturparameter vom Fe-Gehalt kann verifiziert werden. Im folgenden Abschnitt werden die
Ursachen für den lagenselektiven Einbau ergründet. Da Fe-Atome mit hoher Wahrscheinlichkeit die
Oxidationsstufen +2 und +3 annehmen, ist es plausibel, dass sie eine bestimmte Lage bevorzugen.
Den Mn-Atomen steht ein wesentlich breiteres Spektrum von Oxidationsstufen zur Verfügung [175].
Daher sollten die Fe-Atome auch die Lage favorisieren, die mit der Oxidationszahl von +3, wie im
Falle der ÜMP-Lage, vereinbar ist. Ob Fe ausschließlich als Fe3+ vorliegt bzw. ein Fe3+-Ion die
ÜMO-Lage einnehmen kann, wird im nächsten Abschnitt geklärt.
4.7 STRUKTURANALYSE MITTELS QUANTENTHEORETISCHER
MODELLIERUNGEN: VERSTÄNDNIS DER ORDNUNG
4.7.1 VORBETRACHTUNG ZU KRISTALLFELDASPEKTEN
In der Literatur werden Kristallfeldeffekte im Sinne eines JT-Phänomens für die Verzerrung der
Pyramide im Falle der YMn2O5-Zusammensetzung verantwortlich gemacht [366, 369]. Dies wird
mit der JT-Fähigkeit des Mn3+-Ions begründet. Es bleibt zu klären, ob der JT Effekt tatsächlich eine
Rolle in diesem System spielt und ob dieser einen Einfluss auf das Substitutionsverhalten ausübt?
Mit Hilfe von Kristallfeld-Überlegungen werden die auftretenden Polyederverzerrungen bzw.
die lagenselektive Besetzung durch die Fe-Atome begründet. Dazu müssen für die vorliegende Ver-
bindung lediglich oktaedrische und pyramidale Koordinationen sowie entsprechende Verzerrungen
verglichen werden. In Abb. 4.17 ist das Energieniveauschema für beide Koordinationen dargestellt.
Es zeigt die Kristallfeld-Aufspaltung der d-Zustände im Oktaeder (a) und (b) sowie in der Pyramide
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Abb. 4.17: Kristallfeld-Aufspaltung der ÜM-d-Zustände von Mn- und Fe-Ionen in oktaedrischer und
pyramidaler Koordination. Gezeigt ist in (a) und (b) ein ÜM im Oktaeder bzw. in der Pyramide (c) und (d). Die
Pyramidenaufspaltung ist aus Darstellungsgründen zu groß gewählt worden. Das realexistierende YMnFeO5
wird durch (a) und (d) repräsentiert.
(c) und (d) – die Art der Aufspaltung ist für die entsprechende Geometrie des Kristallfelds festgelegt.
Da die Pyramide eine Koordinationsstelle weniger besitzt, ist das Kristallfeld kleiner als das des
Oktaeders. In (a) und (d) sind die Elektronen so eingefüllt wie im stabilen YMnFeO5, mit Mn im
Oktaeder und Fe in der Pyramide.
Mn4+ (a) kann die unteren (energetisch günstigen) drei d-Zustände komplett besetzen und
verursacht damit keine Verzerrung des Oktaeders2. Die Verzerrung des Oktaeders, die in der realen
Struktur vorliegt, ist demnach kein JT-Effekt, der von Mn im Oktaeder verursacht wird, sondern für
Mn4+ ungünstig ist. Die Verzerrung ist dann vielmehr der komplexen Kristallstruktur geschuldet,
mithin ein Effekt höherer Ordnung.
Das Fe3+ in der Pyramide (d) könnte einen „Low-Spin“-Komplex bilden, wenn das Kristallfeld
stark genug wäre, womit keine JT-Verzerrung aufträte. Das gemessene magnetische Moment [369]
zeigt jedoch an, dass das Fe ein „High-Spin“-Komplex ist, d. h., die Kristallfeldaufspaltung der
Pyramide ist schwächer als die Austausch-Aufspaltung von „Spin-up“ und „Spin-down“. Damit kann
der JT-Effekt nicht auftreten und keinen Einfluss auf das Fe-Atom in der Pyramide ausüben. Hiermit
ist die Verschiebung der ÜMP-Lage, wenn diese mit Fe-Atomen besetzt wird, noch nicht plausibel.
In (b) und (c) sind Fe3+ auf dem Oktaederplatz sowie Mn4+ auf dem Pyramidenplatz gezeigt.
Eine einfache JT-Argumentation für diesen Fall lautet: Besitzt Fe eine Oxidationszahl +3 und bildet
einen „Low-Spin“-Komplex, dann sollte, wenn die Kristallfeldaufspaltung stärker als die Spin-Spin-
Kopplung ist, der Oktaeder mit Fe tatsächlich so verzerrt werden – wegen des JT-Effekts –, wie
es in der realen Struktur mit dem Mn4+-Ion gegeben ist. Wie oben erwähnt ist dies für Mn4+
2Prinzipiell hängt es von der Energiebilanz ab, ob die durch die Aufspaltung erzeugten Orbitale besetzt werden.
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jedoch ungünstig. Für Mn4+ auf dem Pyramidenplatz würde eine Verschiebung in Richtung der
Pyramidenspitze erwartet, wie sie real für Fe3+, nicht aber für Mn4+ in der Pyramide beobachtet
wird, da das dz2-Orbital (senkrecht zur planar-quadratischen Ebene) nicht besetzt ist. Doch diese
Argumentation führt in die gegensinnige Richtung. Die JT-Argumentation kann also indirekt,
unter Einbeziehung einiger zusätzlicher Annahmen, bereits als Argument gegen die Besetzung des
Oktaeders mit Fe3+ benutzt werden – dieser „entzerrt“ sich gerade bei Erhöhung des Fe-Gehalts
(vgl. Kap. 4.5.1). Demnach ist ein Wechsel der Oxidationsstufe erforderlich, also Fe4+ auf dem
Oktaederplatz und Mn3+ auf dem Pyramidenplatz. Das Mn-Atom (mit einem Elektron mehr) würde
– im vorliegenden „High-Spin“-Fall – das dz2-Orbital besetzen, gleichzeitig das dx2−y2-Orbital
freilassen und deshalb stabil nahe der Basalebene der Pyramide angeordnet sein, wie im YMn2O5
beobachtet. Damit kann die Verzerrung der Pyramide – die Entartung der Elektronenniveaus wird
bereits durch die pyramidale Koordination des Mn3+ aufgehoben – nicht als JT-Effekt interpretiert
werden. Fe4+ auf dem Oktaederplatz aber könnte einen JT-Effekt hervorrufen, da das verbleibende
Elektron weder das dx2−y2- noch das dz2-Orbital bevorzugt. Dies wird jedoch nicht beobachtet (siehe
Tab. 4.4) und kann demnach als Argument gegen Fe4+ auf der Oktaeder-Lage verwendet werden.
Dieser heuristischen Herangehensweise folgen numerische Energiebetrachtungen. Da das JT-
Konzept auf den Einfluss der lokalen Koordination abzielt, wurden Clustermodelle aus dem
Festkörper „herausgeschnitten“ und separat gerechnet. Das hat einige Vorteile:
1. Der Einfluss der elektronisch motivierten Verzerrung wird von sekundären, sterischen Einflüs-
sen weiter entfernter Zentren separiert.
2. Austauschwechselwirkungen zwischen benachbarten ÜM-Atomen werden vermieden und nur
die lokale „on-site“-Austauschwechselwirkung beibehalten.
3. Es werden eine Vorzugsrichtung der Polyeder und die hochsymmetrischen Projektionsrichtun-
gen der DOS so gewählt, dass die Mittlung über die verschiedenen Oktaeder- und Pyramiden-
Anordnungen, wie sie in der YMn2O5-Struktur auftreten, entfällt.
4. Zwanglos ergibt sich eine methodische Analogie mit den FEFF-Rechnungen, bei denen genau
derselbe Cluster-Kern im Inneren der Simulationsstruktur für FEFF benutzt wird.
Punkte 1 bis 3 lassen sich anhand der nicht wechselwirkenden Clustermodelle ableiten. So ist
es möglich, den Einfluss der lokalen Koordination ohne sekundäre Wechselwirkungen durch
Nachbarpolyeder oder weiter reichende magnetische Kopplungen zwischen den ÜM-Atomen zu
untersuchen. Die entsprechenden Details der Umsetzung der Rechnungen sowie die Ergebnisse
folgen in den nächsten zwei Abschnitten.
4.7.2 CLUSTER-RECHNUNGEN IM RAHMEN DER DFT: EINE ENERGIEBETRACHTUNG
Experimentelle Details zu den quantentheoretischen Berechnungen finden sich in Kap. 1.5.5.
Mit der dort vorgestellten Vorgehensweise kann ein vergleichsweise schneller und umfassender
Überblick über die Größenordnung und symmetriespezifischen Muster der Kristallfeldeffekte sowie
entsprechender Aufspaltungen am Ort der jeweiligen ÜM-Atome gewonnen werden. Ebenso kann ihr
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Tab. 4.7: Spin-Zustand und Geometrie der verschieden geladenen ÜMO5- (Oxidationszahl: -7, -6) und ÜMO6-
(Oxidationszahl: -9, -8) Cluster. In Klammern ist jeweils die Anzahl ungepaarter Elektronen angegeben, als
Resultat der Spindichtedifferenz des gesamten Clusters. Der Parameter h′, gibt die Verschiebung (gemäß
Energieminimierung) der jeweiligen ÜM-Lage innerhalb der Polyeder an. Ein positiver Wert bezeichnet hier
eine Verschiebung in Richtung der Polyederspitze.
ÜM-Ion Spin-Zustand h′ (Å) ÜM-Ion Spin-Zustand h′ (Å)
Oktaeder Pyramide
Fe3+ „high“ (5) 0 Fe3+ „high“ (5) -0,01
Fe4+ „low“ (2) 0 Fe4+ „high“ (4) -0,05
Mn3+ „high“ (4) 0 Mn3+ „high“ (4) -0,13
Mn4+ „high“ (3) 0 Mn4+ „high“ (3) +0,01
Einfluss auf die magnetischen Eigenschaften, die Gesamtenergie und schließlich auf die Besetzung
der ÜM-Lagen abgeschätzt werden.
Aus den pulverdiffraktometrischen Messungen ist bekannt, dass sich die ÜMP-Lage in Abhängig-
keit vom Fe-Gehalt verschiebt. Deshalb wird die Position dieser Lage entlang der Verbindungslinie
zwischen dem ÜM- und dem O3-Atom der Pyramidenspitze variiert (vgl. Abb. 4.8), um das
entsprechende Energieminimum zu finden. Ebenso wird die ÜMO-Lage des Oktaeders variiert
(Verschiebung entlang des O4-Atoms). Eine komplette Strukturrelaxation erfolgte jedoch nicht.
Die Ergebnisse dieser Variation sowie der anschließenden Clusterrechnungen sind in Tab. 4.7
zusammengefasst.
Für das Oktaeder unterscheidet sich die Position der ÜM-Lage aller betrachteten ÜM-Ionen
nicht vom Startmodell (Strukturparameter der Zusammensetzung YMnFeO5), da h′ = 0. Im Fall
der Pyramide gibt es geringfügige Abweichungen für alle betrachteten ÜM-Ionen, die jedoch für
das Fe3+-Ion in „High-Spin“-Konfiguration minimal ist. Die größten Abweichungen weisen die als
JT-Ionen fungierenden Fe4+- und Mn3+-Ionen auf. Für alle ÜM3+P -Ionen reproduzieren die Cluster-
Rechnungen bereits die experimentell beobachtete Verschiebung zwischen der Zusammensetzung
ξ = 1 und ξ = 0 dieser Lage, obwohl die Positionen der O-Atome nicht variiert wurden.
Als stabilste magnetische Konfiguration der jeweiligen ÜM-Ionen (unter Berücksichtigung von
h′) erweist sich in allen Fällen (bis auf das Fe4+-Ion auf der ÜMO-Lage) der „High-Spin“-Zustand
als derjenige mit der niedrigsten Energie. Die Energiedifferenz beträgt hier 0,2 eV zwischen „High-
Spin“ und „Low-Spin“-Konfiguration.
Die vorangegangenen Betrachtungen werfen zwei Fragen auf: (i) Welche Lage weist die höhere
Oxidationsstufe auf? (ii) Welches Atom bevorzugt welche Lage? Beide Fragen können durch die
Berechnung der Gesamtenergie der jeweiligen Polyederkonfigurationen beantwortet werden. Die
Energiedifferenz ∆E zwischen den zwei möglichen Situationen, die im YMnFeO5 realisiert werden
können (Fe auf ÜMP- bzw. Mn auf ÜMO-Lage und umgekehrt), beträgt:
∆E = [E(ÜM3+O ) + E(ÜM4+P )]− [E(ÜM4+O ) + E(ÜM3+P )]. (4.11)
Die Ergebnisse ∆E = 11,2 eV und ∆E = 12,4 eV sind konsistent mit dem MADELUNG-
Argument [45] – die höher koordinierte Atom-Lage innerhalb des Oktaeders weist formal die
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größere Oxidationsstufe auf als die geringer koordinierte Lage in der Pyramide. Die großen
positiven Energiedifferenzen – die Gesamtenergien sind jeweils negativ – zeigen an, dass der
Oxidationszustand mit ÜM3+O und ÜM4+P „falsch“ ist und für die folgenden Betrachtungen nicht
berücksichtigt werden muss. Damit ist Frage (i) bereits beantwortet. Durch Berechnung der
Energiedifferenz
∆E = [E(Fe4+O ) + E(Mn
3+
P )]− [E(Mn4+O ) + E(Fe3+P )], (4.12)
diese beträgt ∆E = 1,0 eV, lässt sich auch Frage (ii) beantworten. Ein „falsch“ besetztes YMnFeO5
liegt damit energetisch höher und ist weniger stabil als das „richtig“ besetzte, in dem das Fe-Atom
als Ion mit einem Oxidationszustand +3 auf der ÜMP-Lage eingebaut wird.
4.7.3 BESETZUNG DER ÜM -LAGEN UND VERZERRUNG DER POLYEDER
Durch die Energiebetrachtungen im vorherigen Abschnitt lässt sich eindeutig nachweisen, dass
für die Fe-Atome die Besetzung der ÜMP-Lage energetisch günstiger ist. Unter Verwendung der
experimentell bestimmten O-Positionen innerhalb der YFeMnO5-Struktur belegen die theoretischen
Rechnungen, dass wegen der Energiedifferenz von ∆E = 1,0 eV zwischen einem „ungeordneten“
MnP-FeO- und einem „geordneten“ MnO-FeP-Paar nur ein geringer Anteil an Lagenfehlordnung
möglich ist. Das verwendete Modell gibt auch die Position der Mn-besetzten Lage innerhalb der
Pyramide der YMn2O5-Struktur im Vergleich zum Experiment richtig wieder. Trotzdem gelten die
Vorhersagen nur für kleine Deformationen der Polyeder.
Es erhebt sich die Frage nach einer anschaulichen Erklärung für die gefundenen Energieunter-
schiede zwischen „richtiger“ (ÜM4+O , ÜM3+P ) und „falscher“ (ÜM3+O , ÜM4+P ) Besetzung der ÜM-
Lagen. Tab. 4.7 ist zu entnehmen, dass sich die Position h′ einer Fe3+P -Lage von einer Mn
3+
P -
Lage unterscheidet, während eine ähnliche Verschiebung – unabhängig von der Ionenspezies – im
Oktaeder nicht beobachtet wird. Im Falle der Pyramide lässt sich die Beobachtung durch eine einfach
Kristallfeldbetrachtung erklären: Für beide Ionen dominiert die Austauschwechselwirkung die
Kristallfeldaufspaltung, d. h. Mn3+ in „High-Spin“-Konfiguration besetzt nur vier lokale Orbitale.
Das dx2−y2-Orbital, das am stärksten mit den O-Nachbarn in der Basalebene wechselwirkt ist jedoch
unbesetzt (siehe Abb. 4.17(c)). Damit ist eine Position der ÜMP-Lage in der Nähe der Basalebene
begünstigt. Dagegen sind für ein Fe3+-Ion in „High-Spin“-Konfiguration alle d-Orbitale durch
ein Elektron besetzt (siehe Abb. 4.17(d)). Unter diesen Bedingungen wird die Coulombabstoßung
zwischen den einfach besetzten Fe-d-Zuständen und den negativ geladenen O-Lagen minimiert,
wenn das Fe-Atom aus der Basalebene in Richtung des O-Atoms der Pyramidenspitze rückt, so dass
alle Fe-O-Atomabstände etwa gleiche Werte annehmen – das spiegeln die sich mit dem Fe-Gehalt
reduzierenden Varianzen der mittleren ÜM-O-Abstände der Tab. 4.4 wider. Der Energiegewinn, den
das Fe-Atom dadurch erfährt (berechnet aus der Gesamtenergiedifferenz beider Positionen), beträgt
0,14 eV.
Die lokale DOS von Fe auf der ÜMP-Lage (siehe Abb. 4.18(a)) weist eine starke Aufspaltung der
Orbitalenergien auf, die jedoch nicht ausreicht, eine „Low-Spin“-Konfiguration hervorzurufen. Das
höchste besetzte Orbital in diesem Fall ist das dx2−y2-Orbital, welches im Falle von Mn3+P unbesetzt
ist.
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Abb. 4.18: Mittels DFT berechnete lokale DOS. Gezeigt ist in (a) das Fe3+-Ion auf der ÜMP-Lage sowie in (b)
das Fe4+- sowie Mn4+-Ion auf der ÜMO-Lage. µ bezeichnet das chemische Potenzial, welches bei T = 0 K
der FERMI-Energie entspricht.
Für das geringfügig verzerrte Oktaeder folgen die berechneten Orbitalenergien denen einer
Kristallfeldaufspaltung gemäß einer ideal kubischen Symmetrie: Die fünf 3d-Orbitale reduzieren
sich auf nur zwei Zustände, t2g und eg (t2g setzt sich aus den Orbitalen dxy , dxz , dyz) und eg aus den
Orbitalen dz2 und dx2−y2 zusammen), in denen die jeweiligen Orbitalenergien nahezu entartet sind
(siehe Abb. 4.17(a) und 4.17(b)). Dies verdeutlichen die in Abb. 4.18(b) gezeigten DOS-Kurven.
Hierbei passt das Mn4+ mit 3d3-Konfiguration und Besetzung der tiefliegenden t2g-Zustände am
besten in die oktaedrische Umgebung. Für Fe4+ existieren zwei mögliche Konfigurationen. Im Falle
einer „High-Spin“-Konfiguration sind die t2g-Orbitale einfach besetzt, und das letzte Elektron wird
auf die eg-Orbitale aufgeteilt. Im bevorzugten „Low-Spin“-Fall sind die eg-Orbitale unbesetzt, und
die vier Elektronen besetzen ausschließlich die t2g-Orbitale. Für diese Situation liegt die FERMI-
Energie aber gerade innerhalb der t2g-Orbitale (siehe Abb. 4.18(b)), was zu einer JT-Verzerrung mit
Symmetrieerniedrigung des dieses Ion umgebenden Atomverbands führt. Ein Oktaeder, wie es durch
pulverdiffraktometrische Experimente und auch in der Literatur [369] beobachtet wurde, kann also
kein Fe4+-Ion beherbergen. Entweder wird dies durch die erhöhte Kristallfeldenergie im „High-
Spin“-Zustand oder die interatomare Austauschwechselwirkung („Low-Spin“-Konfiguration) ver-
hindert. Die Kristallfeldbetrachtung liefert für die Verbindung mit der Zusammensetzung YMnFeO5
einen klaren Hinweis darauf, dass Mn4+ im Oktaeder und Fe3+ in der Pyramide vorliegen. Das
lokale magnetische Moment am jeweiligen ÜM-Zentrum ist damit durch das Zusammenwirken von
Kristallfeld-Aufspaltung der d-Niveaus und der lokalen Austausch-Wechselwirkung am ÜM-Atom
bestimmt; die Kopplung benachbarter Metallzentren bestimmt zwar den gesamten Magnetismus, hat
aber keinen Einfluss auf die Kationenverteilung.
Wie die energetischen DFT-Betrachtungen zeigen, darf die Verzerrung der Pyramide – da
die pyramidale Koordination der ÜMP-Lage bereits die Entartung aufhebt – nicht als JT-Effekt
interpretiert werden. Vielmehr ist sie ein Effekt der Coulombabstoßung, welche die Elektronen, die
das dz2-Orbital besetzen, erfahren und sich somit ein größtmöglicher Abstand Mn3+-O3 einstellt.
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4.7.4 KRISTALLFELD, AUSTAUSCHWECHSELWIRKUNG UND EFFEKTE HÖHERER
ORDNUNG
Aus den DFT-Rechnungen folgt unter Einbeziehung der pulverdiffraktometrisch gewonnenen Struk-
turdaten, dass in YMnFeO5 die pyramidale Umgebung ÜM-Ionen mit einer Oxidationszahl +3 sowie
die oktaedrische Umgebung Ionen mit einer Oxidationszahl +4 bevorzugen. Dies ergaben detaillierte
Energiebetrachtungen (siehe Kap. 4.7.2). Sie weisen darauf hin, dass eine empfindliche Balance
zwischen Kristallfeldeffekten und Austauschwechselwirkung existiert, die für jeden Fall individuell
betrachtet werden muss. Demnach verhindert entweder die Erhöhung der Kristallfeldenergie oder
die interatomare Austauschwechselwirkung, dass Fe4+-Ionen im Oktaeder eingebaut werden. Aus
der lokalen DOS der ÜM-Atome folgt, dass innerhalb des Oktaeders eine nahezu ungestörte
Kristallfeldaufspaltung der 3d-Zustände gemäß kubischer Kristallfeldsymmetrie existiert. Da Mn4+
mit seinen lokalisierten 3d3-Elektronen exzellent in das kubische Kristallfeld passt – die Elektronen
besetzen die dreifach entarteten t2g-Zustände –, wird dort kein Fe eingebaut werden. Damit
bleibt den Fe-Atomen nur die Möglichkeit, sich innerhalb der ÜM-O-Pyramide anzuordnen. Eine
Lagenfehlordung ist damit, wie auch im Falle der XAS-Untersuchungen, aus Sicht der DFT-
Rechnungen unwahrscheinlich.
Die große Verrückung der ÜMP-Lage, wenn diese durch Fe-Atome besetzt wird, wird ebenfalls
auf Kristallfeldeffekte zurückgeführt. Dabei wird die Coulombabstoßung durch Herstellung äquidis-
tanter ÜM-O-Bindungsabstände minimiert. Aus diesem Grund wird auch die Pyramide „entzerrt“,
wie es in pulverdiffraktometrischen Messungen beobachtet wurde. Mn3+ (3d4-Konfiguration)
bevorzugt dann einen erhöhten axialen Bindungsabstand dMn3+−O3 in der Pyramide, wohingegen
das Fe3+ (3d5-Konfiguration) einen kürzeren Bindungsabstand dFe3+−O3 annimmt, dies aber keine
JT-Verzerrung darstellt.
Weder für die Verzerrung der Polyeder noch für den lagenselektiven Einbau der Fe-Atome
kann eine JT-Argumentation für dieses System herangezogen werden: Im Falle des Oktaeders weist
Mn4+ ein nicht besetztes dx2−y2-Orbital auf, womit auch keine verstärkte Wechselwirkung mit den
umgebenden O-Atomen und diesem Orbital auftritt, und damit keine JT-Verzerrung des Oktaeders.
Gleiches gilt für die Pyramide. Die dennoch vorhandenen Polyeder-Verzerrungen innerhalb des
YMn2−ξFeξO5-Systems werden daher auf die komplexe Kristallstruktur und Effekte höherer
Ordnung – das können beispielsweise nächste Nachbar-Wechselwirkungen der O-verbrückten ÜM-
Atome sein – zurückgeführt. Die Kristallstruktur dieses Systems kann nur durch Vergleich der
Energie aller Wechselwirkungsbeiträge erklärt werden.
Die aus periodischen Rechnungen ermittelten magnetischen Momente unterscheiden sich nur
geringfügig von denen aus den Clusterrechnungen. Somit können Effekte höherer Ordnung für
die Bestimmung der magnetischen Momente vernachlässigt werden. Für die Analyse der lokalen
Aufspaltungen der ÜM-Atome im kantennahen Bereich, wie im Falle der XANES-Spektren beob-
achtet, ist daher ebenso die Verwendung eines Clustermodells, wie im Falle der FEFF-Berechnung
verwendet, gerechtfertigt.
Schließlich werden durch die DFT-Rechnungen die noch offenen Aspekte der in Kap. 4.2
formulierten Fragen eindeutig geklärt, so dass die Fragen (i) bis (iii) vollständig beantwortet sind.
Auch die Ursache für die starke Verzerrung der Pyramide wurde geklärt. Damit verbleibt als offene
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Abb. 4.19: Magnetisierung als Funktion der Temperatur. Gezeigt ist in (a) der temperaturabhängige Verlauf
der Magnetisierung für die drei vermessenen Proben (B = 0,1 T). Die aufgeführten Temperaturen geben den
Übergang in die langreichweitig geordnete magnetische Phase an. In (b) ist der Realteil der magnetischen
AC-Suszeptibilität (oben) sowie deren reziproker Verlauf (unten) für die Probe mit der Zusammensetzung
YMn2O5 dargestellt.
Frage: Wie wirkt sich das Fe bzw. der Fe-Anteil auf die physikalischen Eigenschaften aus? Zur
Klärung werden im nächsten Kapitel magnetische Messungen vorgestellt, die an den Pulverproben
durchgeführt wurden.
4.8 MAGNETISIERUNGSMESSUNGEN
Die Proben 1, 3 und 4 (vgl. Tab. 4.2) wurden hinsichtlich ihrer magnetischen Eigenschaften
untersucht. Die experimentellen Details finden sich in Kap. 1.5.6. In Abb. 4.19(a) sind die
Magnetisierungskurven in Abhängigkeit von der Temperatur sowie in Abb. 4.20 vom angelegten
Magnetfeld gezeigt. Für die Probe 1 ist zusätzlich der Temperaturverlauf der magnetischen AC-
Suszeptibilität in Abb. 4.19(b) zu sehen. Sämtliche aus den experimentellen Daten gewonnenen
Parameter sind in Tab. 4.8 zusammengefasst.
Die temperaturabhängigen Messungen unterscheiden sich deutlich für die drei Proben. Während
die Kurven für die Proben mit geringem Fe-Gehalt ein ausgeprägtes Maximum und im Tief-
temperaturbereich einen Wiederanstieg der Magnetisierung zeigen, so weisen die Daten für die
Probe mit der Zusammensetzung YMnFeO5 lediglich einen Anstieg der Magnetisierung bis zur
niedrigsten gemessenen Temperatur auf. Keine dieser Kurven weist auf ein CURIE-WEISS-Verhalten
hin, auch nicht im Temperaturbereich von 200 . . . 300 K für die Probe mit der Zusammensetzung
YMnFeO5 (vgl. Abb. 4.19(c)). Die Temperaturen für den Übergang in die langreichweitig geordnete
magnetische Phase steigen nicht-linear mit dem zunehmendem Fe-Gehalt an.
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Abb. 4.20: Magnetisierungskurven als Funktion des angelegten Magnetfelds aller untersuchten Proben. Der
in (a) gezeigte Verlauf der Magnetisierungskurven ist in (b) vergrößert dargestellt.
Der Vergleich der Magnetisierungskurven in Abhängigkeit vom angelegten Feld (siehe Abb.
4.20) zeigt für die Probe 4 (YMnFeO5) eindeutig ein ferromagnetisches bzw. ferrimagnetisches
Verhalten. Dies lässt sich anhand der auftretenden Remanenz von 0,75 µB/F. E.3 und einem
Koerzitivfeld von 0,38 T der bei 5 K aufgenommenen Magnetisierungskurve erkennen. Bei B =
10 T tritt eine Magnetisierung von 1,5 µB/F. E. auf, eine Sättigung wird jedoch nicht erreicht.
Diese Werte sind vergleichbar mit denen anderer Autoren (vgl. Tab. 4.8). Die Magnetisierung
dieser Probe lässt sich einer einzigen magnetischen Phase zuordnen, die oberhalb der magnetischen
Überganstemperatur keine Magnetisierung mehr aufweist. Die nullfeldgekühlte AC-Suszeptibiltät
(siehe Abb. 4.19(b)) weist ein Maximum bei T = 141 K auf, also unterhalb des Werts, der aus der
temperaturabhängigen Magnetisierung bestimmt wurde (T = 156 K). Oberhalb dieser Temperatur
tritt ein starker Abfall der Suszeptibilität auf.
Die Magnetisierungskurve von YMn2O5 (T = 10 K) sowie von YMn1,5Fe0,5O5 (T = 5 K)
weisen einen komplexeren Verlauf im Vergleich zum YMnFeO5 auf (Abb. 4.20(a)) sowie eine stark
3F. E. bedeutet eine (chemische) Formel-Einheit.
Tab. 4.8: Zusammenstellung der aus den Magnetisierungsmessungen bestimmten Parameter.
YMn2O5 YMn1,5Fe0,5O5 YMnFeO5 MUNOZ et al. [369]
Übergangstemperatur (K) 44(2)c 52(2)c 156(2)c 165c
Magnetisierung (µB/f. u.) 0,474(2)a,b 0,525(2)a,b 1,454(2)a,b 1,59(9)d,e
Remanenz (µB/f. u.) 0,061(2)a 0,055(2)a 0,750(2)a 0,81d
Koerzitivfeld (T) 0,015(1)a 0,016(1)a 0,380(1)a 0,4d
aT = 5 K, bµ0H = 10 T,
cµ0H = 0,1 T,
dT = 1,8 K, eµ0H = 5 T
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verkleinerte Magnetisierung bei B = 10 T. Darüber hinaus kann ferro-/ferrimagnetisches Verhalten
für diese Proben deutlich oberhalb der magnetischen Übergangstemperaturen im Bereich von T ≈
50 K (vgl. Abb. 4.19(a)) bis hin zu Raumtemperatur beobachtet werden. Dieses Verhalten deutet auf
das Vorhandensein zweier magnetischer Phasen mit unterschiedlichen Übergangstemperaturen (im
Bereich von T = 50 K sowie oberhalb von T = 300 K) in diesen Proben hin. Die Unstetigkeiten
der Ableitung des Hystereseverlaufs der Magnetisierungskurven bei T = 5 K (Abb. 4.20) weisen
ebenfalls auf das Vorhandensein zweier Phasen hin – es werden eine geänderte Steigung bei B ≈ 5 T
beobachtet sowie unterschiedliche Koerzitivfelder. Die maximale Magnetisierung, die für diese
Proben bei T = 5 K und B = 10 T beobachtet wird, liegt deutlich unterhalb des Werts der Probe 4
– sie beträgt nur etwa 31/35 % (vgl. Tab. 4.8). Bei Raumtemperatur und B = 2 T liegt dieser Wert
bei 0,034 µB (vgl. Abb. 4.20(b)). Die vergleichbaren Werte von Remanenz und Koerzitivfeldstärke
für diese Proben weisen darauf hin, dass in beiden Fällen die gleiche magnetische Phase dafür
verantwortlich ist. Der Abfall der Magnetisierung unterhalb von T = 40 . . . 50 K deutet auf weitere
Umordnungen der magnetischen Momente mit sinkender Temperatur hin.
Die AC-Suszeptibilitätsmessungen für die beiden Proben mit der Zusammensetzung YMn2O5
und YMn1,5Fe0,5O5 (hier nicht gezeigt) weisen ein Signal nur wenig größer als der Untergrund auf,
so dass keine weiteren Informationen gewonnen werden konnten. Dennoch kann ein Anstieg des
Signals in der Nähe der jeweiligen Übergangstemperatur verzeichnet werden.
4.8.1 MAGNETISCHE PHASEN, ORDNUNGSTEMPERATUR UND KRISTALLSTRUKTUR
Es können einige Korrelationen der magnetischen Eigenschaften mit den Strukturparametern
hergestellt werden. Der Anstieg der Übergangstemperatur mit der Erhöhung des Fe-Gehalts kann
mit dem Fe3+-O1-Fe3+-Netzwerk in Verbindung gebracht werden, sofern genügend viel Fe vor-
handen ist. Gemäß GOODENOUGH und LOEB [383] erfolgt der Anstieg der Übergangstemperatur
infolge eines verstärkten Superaustauschs zwischen Fe3+-O1-Fe3+ im Vergleich zum Mn3+-O1-
Mn3+-Austausch. Da die Bindungen der Fe3+-Ionen mit den O1-Atomen einen Winkel von 90◦
einschließen, tritt auch eine ferromagnetische Austauschwechselwirkung auf. Dies wird durch
Untersuchungen von MUNOZ et al. [369] und NODA et al. [362] bestätigt. Dabei sind kleine
Unterschiede der Bindungswinkel bzw. Bindungslängen zwischen beiden Fällen für die beobachtete
Änderung dieses Verhaltens verantwortlich. Zudem sollten auch die Mn-Atome, deren Sauerstoffbin-
dungen in der Konstellation Mn4+-O2/O3-Mn4+ ebenfalls einen Winkel von 90◦ einschließen, eine
ferromagnetische Kopplung der magnetischen Momente aufweisen, wie von NODA et al. beobachtet.
Die größere Magnetisierung der Probe 4 (YMnFeO5) wird einerseits auf die Fe3+-Ionen
zurückgeführt, die im Vergleich zum Mn3+ das größere magnetische Moment aufweisen, ist
aber andererseits auch eine Konsequenz aus deren Anordnung. Wäre die erstgenannte Ursache
ausschlaggebend, so verdoppelte sich die Magnetisierung im Vergleich zum YMn2O5 bzw. käme
im Vergleich zum YMn1,5Fe0,5O5 nur etwa für die Hälfte der nachgewiesenen Differenz auf. Der
tatsächliche Unterschied beträgt aber etwa das Dreifache. Auch die Remanenz ist wesentlich größer
für die YMnFeO5-Verbindung. Beides impliziert eine starke Verkantung der Spins oder eine Spin-
Unordnung in YMn2O5 und YMn1,5Fe0,5O5, die auch beim höchsten angelegten Feld (B = 10 T)
fernab einer kollinearen Anordnung sind und nicht zu einer Sättigung führen. Wenn das Fe auf die
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ÜMp-Lage eingebaut wird, so muss dessen magnetisches Moment antiferromagnetisch bzgl. der
anderen Fe-Ionen ausgerichtet sein, um keine Erhöhung der Magnetisierung hervorzurufen. Das
heißt, dass die Ausrichtung dieser Momente im YMn1,5Fe0,5O5 genau so ist wie im YMn2O5,
trotzdem 50 % der Mn3+-Ionen auf der ÜMP-Lage durch Fe3+-Ionen ersetzt wurden. Weiterhin
folgt, dass sich die ferromagnetischen Fe-O-Fe-Paare bis zu ξ = 0,5 nur in kleiner Anzahl ausbilden.
Diese Schlussfolgerung wird von Ergebnissen von SHIM et al. [368] unterstützt. Die mit dem Fe-
Gehalt (ξ > 0,5) ansteigende Remanenz um mehr als 50 % zeigt, dass die Verkantung der Spins
abnimmt, was ebenfalls von MUNOZ et al. und NODA et al. beobachtet wurde. Dieser Effekt führt zu
dem beobachteten schwachen Anstieg der Übergangstemperatur und des Koerzitivfelds bis ξ = 0,5
sowie zum großen Sprung für höhere Fe-Gehalte mit ξ > 0,5.
Das magnetisch einphasige Verhalten von YMnFeO5 kann auf die Wechselwirkung aller
beteiligten ÜM-Ionen miteinander – also der Wechselwirkung der Mn4+-Ionen in den Oktaederketten
untereinander sowie von Mn3+- bzw. Fe3+-Ionen über die Mn4+-Ionen und entsprechenden O-Lagen
– zurückgeführt werden.
Tab. E.4 (Anh. E) zeigt, dass die Atomabstände zwischen Mn4+- und Fe3+-Ionen kleiner sind
als zwischen Mn4+- und Mn3+-Ionen, was eine verstärkte Mn4+-O-Fe3+-Kopplung bedeutet. Dies
resultiert in einer kollinearen Ausrichtung der magnetischen Momente der Mn4+- und Fe3+-Ionen,
was durch MUNOZ et al. [369] für YMnFeO5 nachgewiesen wurde, sowie dem beobachteten
einphasigen magnetischen Verhalten. Umgekehrt könnte aber die erwartete schwache Kopplung
zwischen Mn4+-O3-Mn3+ sowie die vergleichsweise starke Kopplung zwischen Mn3+-O-Mn3+
darauf hinweisen, dass im Falle der Probe YMn2O5 gerade zwei magnetische Phasen beobachtet
werden, wie von KAGOMIYA et al. [353] vorgeschlagen. Demzufolge setzt die Mn3+-O-Mn3+-
Ordnung bei Temperaturen ein, die oberhalb der von der Ordnung der Mn4+-O-Mn4+-Paare liegt,
woraus sich unterschiedliche Koerzitivfelder unterhalb der Übergangstemperatur ergeben. Eine
exakte Aufklärung dieser Übergänge lässt sich allerdings nur durch Neutronenbeugung erreichen.
Der Einfluss einer amorphen Phase, die in den Röntgenpulvermessungen – und auch mit EDX-
Messungen – nicht aufzulösen war (z. B. das MnFe2O5), kann nicht ausgeschlossen werden.
Die (inverse) Suszeptibilität von YMnFeO5 in Abb. 4.19(b) und (c) weist kein CURIE-WEISS-
Verhalten oberhalb der Übergangstemperatur auf. Tatsächlich konnten MUNOZ et. al. [369] dieses
Verhalten erst oberhalb von T = 391 K nachweisen, was auf eine antiferromagnetische Ordnung
in diesem Temperaturbereich schließen lässt. Die Ursache sowie die genaue Beschreibung dieser
Ordnung ist jedoch noch nicht geklärt. Das Vorhandensein eines einzelnen Maximums bei T =
141 K zeigt an, dass bei dieser Temperatur die langreichweitige Ordnung der magnetischen Momente
komplett erfolgt ist.
Das Tieftemperaturverhalten der Magnetisierung weit unterhalb von T = 40 K ist für die Proben
mit einem Fe-Gehalt von ξ < 1 komplex. NODA et al. [362] vermuten in diesem Bereich eine Reihe
unterschiedlicher magnetischer Phasenübergänge. Dies ist Motivation für zukünftige ausführliche
Magnetisierungsmessungen in diesem Temperaturbereich sowie darunter.
4.9 Zusammenfassung und Ausblick 211
4.8.2 ZUSAMMENFASSUNG DER MAGNETISIERUNGSUNTERSUCHUNG
Es wird ein deutlicher Einfluss des Fe-Gehalts auf die magnetischen Eigenschaften im System
YMn2−ξFeξO5 beobachtet. Während für einen geringen Fe-Gehalt ξ < 1 zwei magnetische Phasen
vorhanden sind – die Magnetisierung ändert sich im Bereich von T ≈ 50 K signifikant –, weist
die YMnFeO5-Verbindung mit ξ = 1 ein einphasiges Verhalten der Magnetisierung auf. Die beiden
magnetischen Phasen werden auf die zwei Netzwerke ÜMO-O-ÜMO und ÜMP-O-ÜMP zurückge-
führt, die nur schwach über die O3-Atome gekoppelt sind. Der Einfluss einer zusätzlichen amorphen
magnetischen Phase kann jedoch nicht ausgeschlossen werden. Die Erhöhung des Fe-Gehalts und
damit die Reduzierung des ÜMO-O-ÜMP-Abstands führt dann zu einphasigem Verhalten unterhalb
der Ordnungstemperatur. Das für die YMnFeO5-Verbindung beobachtete magnetische Verhalten
stimmt mit den Beobachtungen von MUNOZ et al. [369] überein. Die beobachtete Erhöhung der
Ordnungstemperatur und der Magnetisierung gehen mit zunehmendem Fe-Gehalt einher, bei dem
das Fe3+-O1-Fe3+-Netzwerk häufiger auftritt. Die Remanenz sowie das Koerzitivfeld weisen auf
ein sprunghaftes Verhalten ab einer bestimmten Fe-Konzentration zwischen ξ = 0,5 und ξ = 1 hin.
In keiner Probe wird CURIE-WEISS-Verhalten oberhalb der magnetischen Ordnungstemperatur bis
T = 300 K beobachtet.
4.9 ZUSAMMENFASSUNG UND AUSBLICK
Im letzten Teil der vorliegenden Arbeit wurde das gemischtvalente System YMn3+Mn4+O5
untersucht. Erstmals erfolgte die quantitative Charakterisierung einer einheitlich synthetisierten
Zusammensetzungsreihe YMn2−ξFeξO5 (ξ = 0 . . . 1) hinsichtlich struktureller Änderungen. Dabei
wurden insbesondere weitere in der Literatur noch nicht berichtete Zusammensetzungen (ξ = 0,25
und ξ = 0,5) untersucht. Am Beispiel dieses Systems konnte gezeigt werden, dass das im
Periodensystem zum Mn benachbarte ÜM, Fe, lagenselektiv in die Struktur eingebaut wird. Trotz
ähnlicher Ionenradien von Fe und Mn führt der Einbau der Fe-Atome zu signifikanten strukturellen
Änderungen, die jedoch nur zu einem Teil durch veränderte Gitterparameter „aufgefangen“ werden.
Diese Änderungen betreffen alle Bindungsabstände, wobei die mit dem dreiwertigen ÜM-Ion
zentrierten Polyeder am stärksten betroffen sind. Durch Besetzung mit Fe verschiebt sich die ÜM-
Lage in Richtung der Pyramidenspitze, so dass sich alle Fe-O-Abstände dieses Polyeders angleichen.
Damit wird die Coulombabstoßung zwischen den einfach besetzten Fe-d-Zuständen und den negativ
geladenen O-Lagen minimiert. Dies spiegelt sich in den mittels quantentheoretischer Rechnungen
durchgeführten energetischen Betrachtungen wider. Es konnte gezeigt werden, dass die Ursache
hierfür neben der Austauschwechselwirkung zwar Kristallfeldeffekte sind, jedoch nicht, wie in der
Literatur vermutet, dem JT-Effekt zuzuordnen, sondern Effekte höherer Ordnungen und damit der
komplexen Struktur geschuldet sind.
Mittels Absorptionsspektroskopie und Röntgenpulverdiffraktometrie wurde auch experimentell
nachweisen, dass das Fe nur eine der beiden ÜM-Lagen besetzt. Auch hier konnten energetische
Betrachtungen belegen, dass das Fe im vorliegenden System einerseits den Oxidationszustand
von Fe3+ bevorzugt, andererseits Fe3+-Ionen in einer oktaedrischen Koordination nicht favorisiert
werden, da die Mn4+-Ionen aufgrund ihrer elektronischen Struktur exzellent in das kubische Kris-
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tallfeld passen. Damit zeigt sich in diesem System eine feine Balance zwischen Kristallfeldeffekten
und Austauschwechselwirkung, welche die Ursache für die experimentellen Befunde darstellt.
Durchgeführte Rechnungen ohne die Berücksichtigung der magnetischen Effekte können den
lagenselektiven Einbau nicht widerspiegeln. Damit ist ein maximaler Fe-Gehalt von ξ = 1 plausibel
und durch die verschiedenen Synthese-(Fehl-)Versuche, einen höheren Fe-Gehalt im YMn2−ξFeξO5
zu erreichen, belegt. Eine „Lagen-Fehlordnung“ ist zwar aus experimenteller Sicht möglich,
wird aber nicht beobachtet und durch die theoretischen Rechnungen ebenfalls als energetisch
„ungünstig“ eingestuft. Im Gegensatz zu den in Kap. 3.3 und 3.4 beschriebenen Systemen führt
der lagenselektive Einbau im YMn2−ξFeξO5-System nicht zu einer Überstruktur, da bereits zwei
verschiedene WYCKOFF-Lagen für die YMn2O5-Struktur existieren.
Insbesondere im Falle geringer Fe-Gehalte erweisen sich die magnetischen Eigenschaften als
komplex. Dabei müssen Kopplungen der in diesem System vorhandenen zwei verschiedenen ÜM-
Lagen berücksichtigt werden – ähnlich dem SE2PdSi3-System –, also Kopplungen der jeweiligen
Lagen miteinander. Das führt für geringe Fe-Gehalte zur Existenz zweier magnetischer Phasen, von
denen wegen der fehlenden Mn3+-Ionen für einer Dotierung von ξ = 1 nur eine beobachtetet
wird. Weiterhin übt ein steigender Fe-Gehalt einen signifikanten Einfluss auf die magnetischen
Eigenschaften aus, wobei sich die magnetische Ordnungstemperatur und die Magnetisierung mit
dem Fe-Gehalt nicht-linear erhöhen. Ursache hierfür ist das im Vergleich zum Mn3+ größere
magnetische Moment des Fe3+-Ions sowie häufiger auftretenden Fe3+-O1-Fe3+-Netzwerke. Ferro-
bzw. ferrimagnetisches Verhalten wurde für alle untersuchten Fe-Gehalte nachgewiesen.
Da durch „Dotierung“ die Eigenschaften gezielt eingestellt werden können, eröffnen sich für
dieses System potenzielle technologische Anwendungen. Im Falle der Erzeugung einer elektrischen
Polarisation kann aufgrund der magnetoelektrischen Kopplung, die für ξ = 0 bereits experimentell
nachgewiesen worden ist, eine veränderte Magnetisierung erzeugt werden, die sich extern regis-
trieren lässt. Dies bei Raumtemperatur realisiert, ließe sich in hervorragender Weise für innovative
Datenspeicherkonzepte nutzen.
Wegen der chemischen Ähnlichkeit der SE kann in anderen SEMn2−ξFeξO5-Systemen für die
SE ohne magnetisches Moment ein ähnliches Verhalten erwartet werden. Ob das tatsächlich der Fall
ist, ist Gegenstand zukünftiger Forschung, ebenso wie die Frage, ob auch im Falle der magnetischen
SE oder anderer ÜM, die Kristallfeldeffekte nicht dominieren und die lagenselektive Anordnung
der ÜM-Atome beibehalten wird. Ausführliche Einkristalluntersuchungen sind die empfindlichste
Sonde, um zu überprüfen, ob sich eine mittlere Pyramide einstellt oder aber zwei separate „Pyra-
midengrößen“ existieren bzw. um vertrauenswürdige Verschiebungsparameters zu erhalten. Eine im
Leibniz-Institut für Festkörper- und Werkstoffforschung Dresden ausgeführte Diplomarbeit zielt auf
die Untersuchung der magnetoelektrischen Kopplung, anhand von synthetisierten Einkristallen, die
jedoch nur einen Fe-Gehalt von ξ < 0,25 aufweisen. Hier existiert, wie beschrieben, das Problem,
dass durch Abnahme der Zersetzungstemperatur keine Hauptphase mit YÜM2O5-Zusammensetzung
erhalten werden kann. Die Ergebnisse dazu lagen bei der Abfassung dieser Arbeit noch nicht vor.
Tieftemperaturuntersuchungen sowohl mit hochaufgelöster Neutronenbeugung als auch magnetische
Messungen sind zur Analyse und zum detaillierten Verständnis der magnetischen Eigenschaften und
der Magnetstruktur in diesem Temperaturbereich notwendig.
5 ZUSAMMENFASSUNG
Für die vorliegende Arbeit, die im Rahmen des Teilprojekts A2 des SFB 463 angefertigte wurde,
bildeten sowohl binäre als auch ternäre und quaternäre SE-ÜM-Verbindungen der Systeme Y-
Ni-B-C, SE-ÜM-Si und Y-ÜM-O den Gegenstand der Untersuchungen. Zur Charakterisierung,
sowohl der idealen als auch der realen Kristallstruktur, wurde hauptsächlich die Röntgenstrahlung
als Sonde eingesetzt. Neben der Pulver- und Einkristalldiffraktometrie sowie der Absorptions-
spektroskopie wurden auch elektronenmikroskopische und neutronendiffraktometrische Methoden
sowie die makroskopische Dichtebestimmung für die Charakterisierung der Struktur genutzt.
Diese Untersuchungen wurden durch quantentheoretische Modellierungen der Struktur ausgewählter
Verbindungen mittels Dichtefunktionaltheorie ergänzt. Schließlich erfolgte die Korrelation der
gewonnenen Ergebnisse mit ausgewählten physikalischen Eigenschaften.
Im Mittelpunkt der Untersuchungen stand neben der Aufklärung von Existenzbereichen ver-
schiedener SE-ÜM-Verbindungen der Einfluss feinster Stöchiometrieabweichungen auf die Kristall-
struktur. Für die vorliegende Arbeit wurden attraktive und aktuell diskutierte SE-ÜM-Verbindungen
ausgewählt, die ein vielfältiges Antwortverhalten der Kristallstruktur auf Abweichungen von ihrer
idealen Zusammensetzung, im Sinne chemischer Baufehler, erkennen lassen. Unter anderem wird
die erstmalige Aufklärung zweier zuvor nicht bekannter modulierter Strukturen berichtet. Es gelang
ferner, die jeweils gewonnenen Erkenntnisse zur Kristallstruktur mit ausgewählten physikalischen Ei-
genschaften zu korrelieren und dadurch mit der vorliegenden Arbeit dem Bestreben zu entsprechen,
einen Beitrag für das Verständnis der vielfältigen und komplexen magnetischen und elektronischen
Phänomene der SE-ÜM-Verbindungen zu leisten. Ausdruck dessen sind die mit dieser Arbeit in
Zusammenhang stehenden Veröffentlichungen in referierten internationalen Fachzeitschriften.
Abweichungen von der idealen Kristallstruktur üben aber nicht in jedem Fall einen deutlichen
Einfluss auf die physikalischen Eigenschaften aus. So konnten im System YNi2B2C erstmals
Fremdphaseneinschlüsse nachgewiesen werden, die gemäß einer speziellen Orientierungsbeziehung
mit der YNi2B2C-Matrix verwachsen sind und deren Einfluss auf die Supraleitung (Tc = 15,2 K),
im Gegensatz zu Proben mit nicht-orientiert verwachsenen Einschlüssen (Tc = 14,8 K), von
untergeordneter Bedeutung ist. Dies wurde für die Übergangstemperatur und den Übergangs-
bereich in die supraleitende Phase gezeigt. Das ungewöhnliche Beugungsbild glich hier dem
einer kommensurablen Überstruktur. Durch eine umfassende Datenanalyse konnten die zusätzlich
auftretenden Beugungsreflexe allerdings den beiden Fremdphasen Ni2B und YB2C2 zugeordnet
werden. Besondere Synthesebedingungen werden als Ursache für ihr Auftreten identifiziert. In Folge
dieser Synthesebedingungen schieden sich bedingt durch die retrograde Löslichkeit des YNi2B2C-
Systems Fremdphasen aus, die zu den Besonderheiten der Kristallstruktur führten.
Der Einfluss von Si-Leerstellen wurde anhand des Ce-Si-Systems mit der Zusammensetzung
CeSiξ (ξ = 1,76 . . . 1,89) untersucht. Erstmalig ließ sich eine inkommensurable Ordnung von Si-
Leerstellen, für eine Zusammensetzung von CeSi1,85 im Übergangsbereich zwischen orthorhombi-
scher und tetragonaler Phase nachweisen. Si-Leerstellen werden nur auf eine der beiden Si-Lagen
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der orthorhombischen Struktur eingebaut. Hierbei treten für die Struktur charakteristische Si-Zig-
Zag-Ketten auf, die aus einer definierten Anzahl von Si-Atomen bestehen und durch Si-Vakanzen
getrennt sind. Die Anordnung dieser Ketten erfolgt im dreidimensionalen Raum nicht translationspe-
riodisch, so dass zu einer höherdimensionalen Beschreibungsweise übergegangen werden musste.
Es gelang, die Struktur dieser Verbindung im vierdimensionalen Superraum translationsperiodisch
zu beschreiben. Mit dem strukturellen Phasenübergang in Abhängigkeit der Si-Konzentration ist
eine Änderung der physikalischen Eigenschaften bei tiefen Temperaturen verbunden. Hier wird ein
Übergang von einer magnetisch zu einer nicht-magnetisch geordneten Phase mit KONDO-Verhalten
beobachtet. Für Kristalle, deren Zusammensetzung in diesem Übergangsbereich liegt, tritt bei tiefen
Temperaturen zudem ein durch Druck induzierter ferromagnetischer quantenkritischer Punkt auf,
der erstmalig in einem System überhaupt identifiziert werden konnte. Die in diesem Zustand
auftretenden magnetischen Modulationen können dabei mit unterschiedlichen Ce-Umgebungen der
inkommensurabel modulierten Struktur in Einklang gebracht werden.
Im Ce-Si-System wurde das strukturelle Antwortverhalten als Funktion der Si-Konzentration
untersucht, im SE-ÜM-Si-System in Abhängigkeit vom Einbau einer weiteren Atomspezies (ein
ÜM). Für eine Zusammensetzung von CeCu2Si2 wird eine tetragonale Struktur gebildet, die bei
Variation der Si-Einwaage (relativ zum Ce-Gehalt) für die Synthese um ca. 4 At.-% beibehalten
wird. Die erstmals berichteten ausführlichen Strukturuntersuchungen ergaben für dieses Schwere-
Fermionen-System in Abhängigkeit von der Si-Konzentration nur subtile Unterschiede, die sich
nicht in einer langreichweitig geordneten Phase, wie im Falle des Ce-Si-Systems, sondern in
einer unterschiedlichen Mikrostruktur (Phasenbestand, Domänenverkippung, Spannungen) sowie
unterschiedlicher Ladungsdichte im Cu-Si-Netzwerk bzw. auf der Ce-Lage äußern. Eine Variation
des Si-Anteils bei der Synthese zieht eine Änderung der Mikrostruktur nach sich. Bei sinkendem Si-
Anteil wird diese Mikrostruktur mit wachsenden internen Spannungen korreliert, die als zusätzlicher
„chemischer Druck“ fungieren und so die Supraleitung der S-Typ-Proben in diesem System begüns-
tigen. Die nachgewiesene zusätzliche Ladungsdichte im Cu-Si-Netzwerk sollte die Supraleitung
ebenfalls fördern. Für die magnetisch ordnenden A-Typ-Proben, die durch einen Si-Überschuss
(relativ zum Ce-Gehalt) bei der Synthese gekennzeichnet sind, wird eine „gestörtere“ Umgebung
der Ce-Atome nachgewiesen. Diese lässt auf das Vorhandensein unterschiedlicher Ce-Valenzen
schließen, was sich in einer höheren Ladungsdichte bzw. niedrigeren Valenz für die Ce-Lagen im
Vergleich zu S-Typ-Proben widerspiegelt. Am Ce-Atom lokalisierte Elektronen ermöglichen hier
die magnetische Ordnung der A-Typ-Proben. Die A/S-Typ-Proben stellen nicht nur aus Sicht der
Eigenschaften, sondern auch hinsichtlich der Struktur einen Zwischenzustand dar. Die beobachteten
subtilen strukturellen Unterschiede sowie die bestimmten Strukturparameter lassen sich mit dem
Auftreten von Stapelfehlern in Einklang bringen.
Im SE-Pd-Si-System konnte anhand einer Zusammensetzung von SEPd0,5Si1,5 (SE2PdSi3)
nachgewiesen werden, dass Stapelfehler in diesen Systemen eine weitere Möglichkeit sind, Stö-
chiometrieänderungen zu kompensieren. Die hexagonale Struktur des zugrundeliegenden AlB2-
Strukturtyps der HoSi2-Verbindung wird beibehalten, doch der Einbau der größeren Pd-Atome (im
Vergleich zu Si) führt zu einer kommensurabel modulierten Struktur, die selbst durch den Einbau von
Stapelfehlern gekennzeichnet ist. Diese Struktur wird in der vorliegenden Arbeit erstmals vorgestellt.
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Die Pd-Atome werden derart auf der Si-Lage eingebaut, dass es zu einer langreichweitigen Ordnung
kommt. Die Strukturbestimmung führte auf eine 32-fache Überstruktur, bei der energetisch gleiche
in der konkreten Pd/Si-Anordnung aber unterschiedliche Pd/Si-Ebenen auftreten, die zu einem
experimentell bestimmten Mischbesetzungscharakter führen. Diese Struktur wurde für alle schweren
SE sowie für Y nachgewiesen. Die unterschiedliche Konfiguration der einzelnen Pd/Si-Schichten
führt hier einerseits zu zwei verschiedenen SE-Lagen, andererseits zu einer unterschiedlichen
Kopplung der magnetischen Momente dieser Lagen – sofern die Kopplung über die Pd/Si-Ebenen
erfolgt. Im Falle der SE2PdSi3-Verbindungen mit SE = Tb, Dy, Ho und Tm wurde beobachtet, dass
die Kristallstruktur ihren Charakter der magnetischen Struktur aufprägt und so die nachgewiesenen
Propagationsvektoren ganzzahlige Vielfache der Gitterparameter der Kristallstruktur darstellen. Des
Weiteren wurden eine Reihe (ferro-)magnetischer, zum Teil koexistierender Phasen beobachtet,
für deren Erklärung die aus der Strukturanalyse geschlussfolgerten unterschiedlichen SE-Lagen
zwingend erforderlich sind und die komplexen und reichhaltigen magnetischen Eigenschaften erst
nachvollziehbar machen.
Im letzten Beispiel dieser Arbeit, dem gemischtvalenten System SE-ÜM3+-ÜM4+-O, wur-
de anhand der Zusammensetzung YMn2−ξFeξO5 (ξ = 0; 0,25; 0,5; 1) vorgestellt, dass eine
zusätzliche Atomspezies rein lagenselektiv in die YMn2O5-Kristallstruktur eingebaut wird. Als
zusätzliche Atomspezies fungierte hier Fe. Unabhängig vom Fe-Gehalt bleibt die Eigenschaft
des lagenselektiven Einbaus, wie auch im Falle des Ce-Si-Systems, erhalten. Erstmals wurde in
diesem System eine Zusammensetzungsreihe ausführlich charakterisiert. Es konnte experimentell
eindeutig nachgewiesen werden, dass die Fe-Atome ausschließlich auf den Mn-Lagen innerhalb
der ÜM-O-Pyramiden eingebaut werden und somit keine Lagenfehlordnung existiert. Dabei liegen
die Fe-Atome als Fe3+-Ionen vor, die, wie durch energetische Betrachtungen gezeigt, bevorzugt
in die für die Struktur charakteristischen ÜM-O-Pyramiden eingebaut werden. Ursache hierfür
stellen Kristallfeldeinflüsse dar – eine vergleichbare Ursache könnte auch dem lagenselektiven
Einbau der Si-Vakanzen im Ce-Si-System zugrunde liegen. Die Struktur des YMn2−ξFeξO5 reagiert
auf die geänderte Zusammensetzung durch Verzerrungen und Verkippungen der verschiedenen
Strukturpolyeder, die linear vom Fe-Gehalt abhängen. Dies ist die Ursache für unterschiedlich
starke Austauschkopplungen der magnetischen Momente verschiedener ÜM-Paarungen. Einerseits
wird deshalb mehrphasiges Verhalten bei kleinen Fe-Gehalten von ξ ≤ 0,5 sowie andererseits
einphasiges Verhalten für ξ = 1 beobachtet. Hierbei verschiebt sich die ferro- bzw. ferrimagnetische
Ordnungstemperatur von T = 44 K für ξ = 0 zu T = 156 K für ξ = 1, wobei gleichzeitig
die Magnetisierung um mehr als das Dreifache ansteigt. Letzter Aspekt wird auf die Abnahme
der Spin-Verkantung für die Zusammensetzung mit ξ = 1 zurückgeführt. Damit konnte gezeigt
werden, dass die lineare Abhängigkeit der strukturellen Änderungen eine nicht-lineare Abhängigkeit
der magnetischen Eigenschaften zur Folge hat.
Ferner wurde in der vorliegenden Arbeit gezeigt, dass trotz den auftretenden vielfältigen
Abweichungen von der idealen Zusammensetzung hoch-qualitative Einkristalle synthetisiert werden
können. Einerseits werden die Abweichungen durch geänderte Strukturparameter, den Einbau
von Stapelfehlern oder die Bildung zusätzlicher Phasen kompensiert, wobei die Hauptphase eine
ansonsten translationsperiodisch perfekte Struktur aufweist. Andererseits kann wie im Falle der
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inkommensurabel modulierten Strukturen durch die Hinzunahme weiterer Dimensionen die trans-
lationsperiodische Beschreibung aufrecht erhalten werden. Im Laufe der Untersuchungen erwies
sich ein Aspekt als besonders bedeutsam: die Geschwindigkeit der Kristallsynthese. Bei ausreichend
langsamer Kristallisation erfolgen die Abweichungen von einer idealen Zusammensetzung bevorzugt
durch die Ausbildung modulierter Strukturen, nicht durch eine statistische Besetzung verschiedener
Atomlagen. Demnach stellen diese modulierten Strukturen den Grundzustand im Falle der SE-
Silizide dar. Als Ursache für die Ausbildung von Modulationen wurden verschiedene Möglichkeiten
diskutiert, wobei für die hier berichteten Systeme eine „sterische Behinderung“ am wahrscheinlichs-
ten ist.
Anhand der in der vorliegenden Arbeit vorgestellten Beispiele wurde dargelegt, dass vielfältige
Möglichkeiten des Antwortverhaltens der Struktur auf Stöchiometrieabweichungen in den SE-ÜM-
Verbindungen existieren und diese auch zusammen auftreten können.
Bei der Abfassung dieser Arbeit wurde auf eine geschlossene Darstellung der mit den SE-
Elementen zusammenhängenden elektronischen Besonderheiten Wert gelegt, welche auch über
die Festkörperphysik hinaus von aktuell großem Interesse sind. Diese Arbeit gibt ferner den im
Teilprojekt A2 des abgeschlossenen SFB 463 erreichten Stand sowie den starken Vernetzungsgrad
der beteiligten Forschungsgruppen wider.
ANHANG A EXPERIMENTELLE DETAILS:
YNI2B2C-SYSTEM
Tab. A.1: Experimentelle Details der röntgeneinkristalldiffraktometrischen Messungen des diskutierten
YNi2B2C-Einkristalls.
Diffraktometer Stoe IPDS-1 [142]
Wellenlänge λMo−Kα (Å) 0,71069
Monochromator Graphit, 〈111〉-Orientierung
Detektor Bildplatte (2D)
Generator (Spannung U (kV), Strom I (mA)) 50, 40
Messtemperatur T (K) 297
Messzeit t (min) 2/10
ϕ-Bereich (◦) 0 . . . 180
∆ϕ (◦) 10
2θ-Bereich (◦) 9 . . . 54
Auflösung sin θmax/λ (Å−1) 0,64
Linearer Absorptionskoeff. µ (mm−1) 35,7
Kristallform vierseitig-prismatisch
Kristallgröße (µm3) 100× 50× 50
ANHANG B EXPERIMENTELLE DETAILS UND
VERFEINERTE
STRUKTURPARAMETER:
CE-SI-SYSTEM
Tab. B.1: Experimentelle Details der röntgeneinkristalldiffraktometrischen Messungen des diskutierten Ce-
Si-Einkristalls.
Diffraktometer Stoe IPDS-1 [142]
Wellenlänge λMo−Kα (Å) 0,71069
Monochromator Graphit, 〈111〉-Orientierung
Detektor Bildplatte (2D)
Generator (Spannung U (kV), Strom I (mA)) 50, 40
Messtemperatur T (K) 297
Messzeit t (min) 4
ϕ-Bereich (◦) 0 . . . 360
∆ϕ (◦) 10
2θ-Bereich (◦) 10,2 . . .60,9
Auflösung sin θmax/λ (Å−1) 0,71
hklm-Bereich −6 < h < 6,
−6 < k < 6,
−19 < l < 19,
−2 < m < 2
Gesamtzahl Reflexe (beob./alle) 3250/12785
Nicht-symmetrieäquiv. Reflexe (beob./alle) 698/1827
Anzahl Hauptreflexe (beob./alle) 2107/2451
Anzahl Satelliten 1. Ordnung (beob./alle) 1106/5185
Anzahl Satelliten 2. Ordnung (beob./alle) 40/5145
Kristallform prismatisch
Kristallgröße (µm3) 40× 40× 60
Linearer Absorptionskoeff. µ (mm−1) 19,3
Absorptionskorrektur numerisch
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Tab. B.2: Verfeinerungsdetails sowie ausgewählte Strukturparameter des diskutierten Ce-Si-Einkristalls.
Chemische Formel CeSi1,85
Formeleinheiten Z 4
Molekular Gewicht (u) 196,29
Dichte (berechnet) ρrön (g/cm3) 5,241(2)
Dichte (gemessen) ρexp (g/cm3) 5,238(13)
Bravaisgitter (gemittelte Struktur) orthorhombisch innenzentriert
a (Å) 4,1802(5)
b (Å) 4,1859(4)
c (Å) 13,8501(14)
VEZ (Å3) 242,38(8)
F000 336
Raumgruppe (gemittelte Struktur) Imma (74)
Superraumgruppe I2/b(αβ0)00
Modulationsvektor ~q (0,410(1), 0,610(1), 0)
Gewichtung der Daten w ((σ2(|F |) + (0,01 ·F )2) · 4F 2)−1
Anzahl verfeinerter Parameter 74
Extinktionskorrektur isotrop, LORENTZ, Typ I [121]
Ce-Atom
Besetzungsfaktor pCe 1
zCe 0,12557(2)
U11(Ce)/U22(Ce)/U33(Ce) (Å2) 0,0083(2)/0,0088(2)/0,0088(2)
Si1-Atom
Besetzungsfaktor pSi1 0,85(1)
zSi1 0,5384(15)
U11(Si1)/U22(Si1)/U33(Si1) (Å2) 0,0160(10)/0,0265(20)/0,0144(9)
Si2-Atom
Besetzungsfaktor pSi2 1
zSi2 0,70682(11)
U11(Si2)/U22(Si2)/U33(Si2) (Å2) 0,0115(5)/0,0113(5)/0,0154(6)
Rint
a (%) 4,92/5,45
Rsigma
a (%) 0,36/0,69
R1(Gesamt.)a (%) 3,26/7,09
R1(Haupt.)a (%) 2,56/2,72
R1(Sat. 1. Ord.)a (%) 8,70/20,43
R1(Sat. 2. Ord.)a (%) 26,2/49,88
wR2(Gesamt.)a (%) 7,42/8,36
wR2(Haupt.)a (%) 6,51/6,57
wR2(Sat. 1. Ord.)a (%) 16,02/19,10
wR2(Sat. 2. Ord.)a (%) 49,33/65,98
Sa 2,50/1,68
Restelektronendichte (max.) (e/Å3) 1,91
aAngabe der Werte für beobachtete (I > 3σ(I)) und alle gemessenen Reflexe.
ANHANG C EXPERIMENTELLE DETAILS UND
VERFEINERTE
STRUKTURPARAMETER:
CE-CU-SI-SYSTEM
Tab. C.1: Experimentelle Details der röntgeneinkristalldiffraktometrischen Messungen der diskutierten Ce-
Cu-Si-Einkristalle. Sofern nicht weiter spezifiziert gelten die angegeben Parameter auch für die anderen
Kristalle. Die Abkürzungen „BPB“ und „LP“ bedeuten „Background-Peak-Backround“ und „Learnt Profile“
(siehe hierzu Kap. 1.5.2).
Kristall A-Typ A/S-Typ S-Typ
Diffraktometer Stoe STADI4 [143]
Wellenlänge λMo−Kα (Å) 0,71069
Monochromator Graphit, 〈111〉-Orientierung
Detektor Na(I)-Szintillationsdetektor
Generator (Spannung U (kV), Strom I (mA)) 50, 40
Messtemperatur T (K) 297
2θ-Bereich (◦) 8 . . . 105
Auflösung sin θmax/λ (Å−1) 1,12
Messmodus BPB LP BPB
hkl-Bereich −6 < h < 6,
−9 < k < 9,
−22 < l < 22
Gesamtzahl Reflexe (beob./alle) 1913/2148 2957/4294 3832/4206
Nicht-symmetrieäquiv. Reflexe (beob./alle) 295/325 271/324 304/325
Redundanz 13
Kristallform prismatisch plättchenförmig kubisch
Kristallvolumen (0,001 mm3) 0,196 0,031 0,063
Linearer Absorptionskoeff. µ (mm−1) 26,5
Absorptionskorrektur numerisch
Halbwertsbreite des 112-Reflexes (◦) 0,21 0,22 0,17
Halbwertsbreite des 004-Reflexes (◦) 0,19 0,22 0,17
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Tab. C.2: Verfeinerungsdetails sowie ausgewählte Strukturparameter der diskutierten Ce-Cu-Si-Einkristalle.
Kristall A-Typ A/S-Typb S-Typ
Chemische Formel CeCu2Si2
Formeleinheiten Z 2
Molekular Gewicht (u) 323,4
Dichte (berechnet) ρrön (g/cm3) 6,423 6,437 6,435
Dichte (gemessen) ρexp (g/cm3) 6,4193(8) 6,4296(3) 6,4536(85)
Bravaisgitter tetragonal innenzentriert
a (Å) 4,1030(6) 4,1000(4) 4,1014(3)
c (Å) 9,9326(14) 9,9247(16) 9,9218(9)
c/a 2,4208(5) 2,4207(5) 2,4191(3)
VEZ (Å3) 167,21(3) 166,83(3) 166,90(2)
F000 298
Raumgruppe I4/mmm (139)
Gewichtung der Daten w ((σ2(|F |) + (0,01 ·F )2) · 4F 2)−1
Anzahl verfeinerter Parameter 9
Extinktionskorrektur isotrop, LORENTZ, Typ I [121]
Extinktionsparameter giso 0,19(1) – 0,47(2)
Ce-Atom
U11(Ce)(Å2) 0,00434(7) – 0,00483(7)
U33(Ce)(Å2) 0,00656(8) – 0,00659(9)
Cu-Atom
U11(Cu)(Å2) 0,0088(1) – 0,0093(1)
U33(Cu)(Å2) 0,0074(1) – 0,0073(1)
Si-Atom
zSi 0,37930(10) – 0,37920(9)
U11(Si)(Å2) 0,0063(2) – 0,0069(1)
U33(Si)(Å2) 0,0068(3) – 0,0066(3)
Rint
a (%) 5,13/5,23 6,63/7,14 3,94/3,99
Rsigma
a (%) 1,41/1,47 2,44/2,62 0,85/0,88
R1
a (%) 1,54/1,90 4,98/5,99 1,79/1,97
wR2
a 3,97/4,25 11,30/11,62 4,47/4,53
Sa 1,26/1,28 3,16/2,98 1,67/1,64
aAngabe der Werte für beobachtete (I > 3σ(I)) und alle gemessenen Reflexe.
bDie Auswertung erfolgte anhand der mit der LP-Methode gesammelten Daten.
Wegen der schlechteren Verfeinerungsgüte sind die Strukturparameter nicht aufgeführt.
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Tab. C.3: Experimentellen Details der absorptionsspektroskopischen Messungen der drei CeCu2Si2-Proben-
Typen.
Messaufbau Strahlrohr C1 (CEMO)a
Messtemperatur T (K) 297
Druck (mbar) < 10−5
Monochromator (Cu-K/Ce-K) Si-111/Si-311
Energiebereich (Ce-K) (eV) 40200 . . .41450
Energiebereich (Cu-K) (eV) 8800 . . .9880
Schrittweite ∆k (Å−1) 0,004
Messzeit pro Schritt t (s) 2 (gewichtet)
aDESY-HASYLAB, Hamburg
Tab. C.4: Details zur Simulation der Cu-K-EXAFS der drei Proben-Typen. Die Parameter ∆k′ und ∆r′
beziehen sich auf die FOURIER-Transformation [384].
Kristall A-Typ A/S-Typ S-Typ
k-Bereich (Å−1) 2,5 . . . 12
∆k′ (Å−1) 1,0
k-Fenster HANNING
k-Wichtung 1
r-Bereich (Å) 1,0 . . . 6
∆r′ (Å) 0,2
r-Fenster KAISER-BESSEL
Anpassung r-Raum
Untergrundkorrektur Spline-Funktion (8 Parameter)
Unabhängige Datenpunkte 36
Anzahl Variablen 15
σ2Ce (Å
2) 0,010(3) 0,012(3) 0,011(2)
σ2Cu (Å
2) 0,016(4) 0,018(4) 0,018(3)
σ2Si (Å
2) 0,007(2) 0,006(2) 0,007(1)
a(Å) 4,13(2) 4,12(2) 4,10(1)
c(Å) 9,91(8) 9,96(8) 10,00(6)
zSi(Å) 0,377(2) 0,376(1) 0,376(1)
S20 0,65(6) 0,72(6) 0.74(5)
E0 (eV) 4,0(6) 4,7(5) 4,4(4)
R-Wert (%) 4,6 3,4 2,3
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Tab. C.5: Details zur Simulation der Ce-K-EXAFS der drei Proben-Typen. Die Parameter ∆k′ und ∆r′
beziehen sich auf die FOURIER-Transformation [384].
Kristall A-Typ A/S-Typ S-Typ
k-Bereich (Å−1) 3 . . . 14
∆k′ (Å−1) 0,2
k-Fenster KAISER-BESSEL
k-Wichtung 1
r-Bereich (Å) 2 . . . 6
∆r′ (Å) 0,2
r-Fenster KAISER-BESSEL
Anpassung k-Raum
Untergrundkorrektur Spline-Funktion (15 Parameter)
Unabhängige Datenpunkte 41
Anzahl Variablen 23
σ2Ce (Å
2) 0,004(2) 0,006(1) 0,007(1)
σ2Cu (Å
2) 0,008(2) 0,009(1) 0,010(1)
σ2Si (Å
2) 0,003(2) 0,002(1) 0,006(1)
a(Å) 4,10(2) 4,10(2) 4,09(1)
c(Å) 9,93(6) 9,89(4) 9,89(4)
zSi(Å) 0,388(4) 0,383(3) 0,384(2)
S20 0,7(1) 0,64(7) 1.0(1)
E0 (eV) 0(1) 4(1) -1(1)
R-Wert (%) 7,3 3,0 1,9
Tab. C.6: Details zur Rekonstruktion der ED der jeweiligen Proben-Typen mit der MEM. Verwendet wurde
hierzu der Datensatz (A).
Kristall A-Typ A/S-Typ S-Typ
Algorithmus SAKATO-SATO [131]
Punktenetz (3D) 96× 96× 256
Prior-Dichte CeCu2Si2 (I4/mmm)
Symmetrieunabh. Reflexe 326
„Static weighting“ [127] H1 H0 H0
„Generalised F-constraint“ [38] n 2
Ladung Cea (e) 57,23 (56,89) 56,60 (56,90) 55,30 (56,90)
Ladung Cua (e) 29,25 (29,38) 29,41 (29,39) 29,26 (29,39)
Ladung Sia (e) 14,12 (14,20) 13,82 (14,19) 12,06 (14,19)
zSi 0,3793 (0,3794) 0,3802 (0,3799) 0,3794 (0,3798)
R1 (%) 4,55 5,75 5,21
wR1 (%) 5,99 6,32 6,23
aAngabe in Klammern entspricht dem ISAM.
225
Tab. C.7: Details zur Rekonstruktion der ED der jeweiligen Proben-Typen mit der MEM. Verwendet wurde
hierzu der Datensatz (B).
Kristall A-Typ A/S-Typ S-Typ
Algorithmus SAKATO-SATO [131]
Punktenetz (3D) 54× 54× 128
Prior-Dichte CeCu2Si2 (I4/mmm)
Symmetrieunabh. Reflexe 326
„Generalised F-constraint“ [38] n 2
Ladung Cea (e) 57,43 (56,88) – (56,90) 56,99 (56,88)
Ladung Cua (e) 29,10 (29,44) – (29,39) 29,45 (29,45)
Ladung Sia (e) 14,24 (14,17) – (14,19) 14,11 (14,16)
zSi 0,3794 (0,3794) – (0,3799) 0,3795 (0,3792)
R1 (%) 1,87 – 1,96
wR1 (%) 1,68 – 2,41
aAngabe in Klammern entspricht dem ISAM.
ANHANG D EXPERIMENTELLE DETAILS UND
VERFEINERTE
STRUKTURPARAMETER:
SE -PD-SI-SYSTEM
Tab. D.1: Experimentelle Details der röntgeneinkristalldiffraktometrischen Messungen des diskutierten
Ho2PdSi3-Einkristalls.
Diffraktometer Stoe STADI4 [143]
Wellenlänge λMo−Kα (Å) 0,71069
Monochromator Graphit, 〈111〉-Orientierung
Detektor Na(I)-Szintillationsdetektor
Generator (Spannung U (kV), Strom I (mA)) 50, 40
Messtemperatur T (K) 297
2θ-Bereich (◦) 3,8 . . . 100,1
Auflösung sin θmax/λ (Å−1) 1,08
Bravaisgitter hexagonal primitiv, (2~aAlB2 , 2~aAlB2~cAlB2 )
hklm-Bereich −12 < h < 16,
−15 < k < 16,
−9 < l < 9,
−3 < m < 3
Gesamtzahl Reflexe (beob./alle) 3960/34159
Redundanz 9,974
Nicht-symmetrieäquiv. (n.-s.) Reflexe (beob./alle) 562/3746
Anzahl n.-s. Hauptreflexe (beob./alle) 156/3746
Anzahl n.-s. Satelliten 1. Ordnung (beob./alle) 221/965
Anzahl n.-s. Satelliten 2. Ordnung (beob./alle) 140/966
Anzahl n.-s. Satelliten 3. Ordnung (beob./alle) 45/966
Kristallform prismatisch
Kristallgröße (µm3) 70× 70× 40
Linearer Absorptionskoeff. µ (mm−1) 39,1
Absorptionskorrektur numerisch
228 Anhang D Experimentelle Details und verfeinerte Strukturparameter: SE-Pd-Si-System
P mmm6/ (191)
SE a
mmm
1:1
6/
0
0
0
P mmm6/ (191)
SE a
mmm
1:1
6/
0
0
0
SE f
mmm
2:3
1/2
0
0
SE a1:1
2
0
0
0
SE c3:1
2
0
1/2
0
SE b2:1
2
1/2
0
0
SE d4:1
2
1/2
1/2
0
Si1:2
1
e
1/3
2/3
1/2
Si2:2
1
e
2/6
1/6
1/2
Si3:2
1
e
5/6
1/6
1/2
Si4:2
1
e
5/6
4/6
1/2
SE a
m
1:1
2/
0
0
0
SE d
m
3:1
2/
0
1/2
0
SE c
m
2:1
2/
1/2
0
0
SE g
m
4:1
2/
1/2
1/2
0
Si1:2n
m
1/3
2/3
1/2
Si2:2n
m
2/6
1/6
1/2
Si3:2n
m
5/6
1/6
1/2
Pd4:2n
m
5/6
4/6
1/2
P m6/ (175)
SE a
mmm
1:1
6/
0
0
0
SE f
mmm
2:3
1/2
0
0
t2
2 ,2 ,a a c
P2 m/ (10)
t3
Si1:2
2
d
m6
1/3
2/3
1/2
Si1:2
2
d
m6
1/3
2/3
1/2
Si2:6
2
m
mm
2/6
1/6
1/2
Si1:2
2
d
m6
1/3
2/3
1/2
Si2:6
2
m
mm
2/6
1/6
1/2
P2 (3)
t2
Abb. D.1: BÄRNIGHAUSEN-Stammbaum für den Übergang von der Elementarzelle der Basisstruktur
(AlB2-Typ) zur vergrößerten Elementarzelle mit den Basisvektoren 2~aAlB2 , 2~aAlB2 , ~cAlB2 , die für
die inkommensurable Beschreibung der SE2PdSi3-Struktur notwendig ist. Untersucht wurde auch
ein Symmetrieabstieg nach P2/m bzw. P2, wobei die wegfallenden Symmetrieelemente durch eine
entsprechende Verzwillingung berücksichtigt wurden. Angegeben sind die WYCKOFF-Lagen, die Lage-
Symmetrie und die Atomkoordinaten
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Tab. D.2: Details zur Rekonstruktion der ED des untersuchten Ho2PdSi3-Einkristalls mit der MEM.
Algorithmus SAKATO-SATO [131]
Punktenetz (4D) 64× 64× 32× 32
Elementarzelle VEZ (siehe Tab. D.3 )
Prior Ho2PdSi3 (P6/mmm)
Symmetrieunabh. Reflexe 563
Satellitenreflexe Ordnung m = ±3
„Static weighting“ [127] H0
„Generalised F-constraint“ [38] n 2
R1 (%) 1,84
wR1 (%) 2,04
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Tab. D.3: Verfeinerungsdetails sowie ausgewählte Strukturparameter des diskutierten Ho2PdSi3-Einkristalls.
Struktur gemittelt moduliert
Chemische Formel Ho2PdSi3
Formeleinheiten Z 2
Molekular Gewicht (u) 520,52
Dichte (berechnet) ρrön (g/cm3) 7,603(1)
Dichte (gemessen) ρexp (g/cm3) 7,5563(9)
Bravaisgitter hexagonal primitiv
a (Å) 8,0994(3)
c (Å) 4,0024(3)
VEZ (Å3) 227,38(2)
F000 444
(Super-)Raumgruppe P6/mmm (191) P6/mmm(00 3
8
)0000
Modulationsvektor ~q – (0, 0, 0,375)
Gewichtung der Daten w ((σ2(|F |) + (0,01 ·F )2) · 4F 2)−1
Anzahl verfeinerter Parameter 6 28
Extinktionskorrektur isotrop, LORENTZ, Typ I [121]
Ho-Atome
U11(Ho1)(Å2) 0,0087(1) 0,0111(4)
U33(Ho1)(Å2) 0,0079(1) 0,0113(5)
U11(Ho2)(Å2) 0,0087(1) 0,0110(3)
U33(Ho2)(Å2) 0,0079(1) 0,0095(2)
Pd/Si1-Atom
U11(Pd/Si1)(Å2) 0,0047(2) 0,0041(5)
U33(Pd/Si1)(Å2) 0,0088(2) 0,0053(7)
Pd/Si2-Atom
xPd/Si2 0,1667 0,1673(2)
U11(Pd/Si2)(Å2) 0,0047(2) 0,0101(4)
U22(Pd/Si2)(Å2) 0,0047(2) 0,0112(7)
U33(Pd/Si2)(Å2) 0,0088(2) 0,0140(5)
Rint
a (%) 4,02/4,70 4,75/10,89
Rsigma
a (%) – 0,89/4,08
R1(Gesamt.)a (%) 2,78/7,99 6,18/26,68
R1(Haupt.)a (%) – 5,51/10,20
R1(Sat. 1. Ord.)a (%) – 8,47/39,41
R1(Sat. 2. Ord.)a (%) – 8,04/47,31
R1(Sat. 3. Ord.)a (%) – 11,50/71,03
wR2(Gesamt.)a (%) 7,93/8,80 12,88/19,16
wR2(Haupt.)a (%) – 12,06/12,88
wR2(Sat. 1. Ord.)a (%) – 14,87/20,55
wR2(Sat. 2. Ord.)a (%) – 14,61/23,36
wR2(Sat. 3. Ord.)a (%) – 19,37/97,17
Sa 3,25/1,93 3,24/1,92
Restelektronendichte (e/Å3) – -4,6 . . . 8,2
aAngabe der Werte für beobachtete (I > 3σ(I)) und alle gemessenen Reflexe.
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Tab. D.4: Experimentelle Details der röntgenpulverdiffraktometrischen Messungen verschiedener SE2PdSi3-
Pulverproben.
Diffraktometer D8 Advance [156]
Wellenlänge λCu−Kα (Å) 1,5418
Monochromator Graphit, 〈002〉-Orientierung
Detektor Szintillationsdetektor
Generator (Spannung U (kV), Strom I (mA)) 40, 30
Messtemperatur T (K) 297
Messmodus θ/2θ
2θ-Bereich (◦) 10 . . .140
Schrittweite ∆2θ (◦) 0,02
Messzeit pro Messpunkt t (s) 30
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Tab. D.5: Anhand röntgenpulverdiffraktometrischer Daten verfeinerte Besetzungsfaktoren pi der Pd/Si-Lagen
einer Pulverprobe des diskutierten Ho2PdSi3-Einkristalls. Es wurde ein Verschiebungsparameter für alle Pd/Si-
Lagen verfeinert.
Lage x/a y/b z/c p(P2) p(P2/m) p(P6/mmm)
Pd/Si01 0,33333 0,16667 0,0625 0,00/1,00 – 0,40/0,60
Pd/Si02 0,33333 0,66667 0,0625 0,00/1,00 0,66/0,34 0,00/1,00
Pd/Si03 0,83333 0,16667 0,0625 1,00/0,00 – –
Pd/Si04 0,83333 0,66667 0,0625 0,00/1,00 – –
Pd/Si05 0,33333 0,16667 0,1875 0,61/0,39 – 0,00/1,00
Pd/Si06 0,33333 0,66667 0,1875 0,00/1,00 0,00/1,00 1,00/0,00
Pd/Si07 0,83333 0,16667 0,1875 0,00/1,00 – –
Pd/Si08 0,83333 0,66667 0,1875 1,00/0,00 – –
Pd/Si09 0,33333 0,16667 0,3125 1,00/0,00 – 0,47/0,53
Pd/Si10 0,33333 0,66667 0,3125 0,63/0,37 0,00/1,00 0,00/1,00
Pd/Si11 0,83333 0,16667 0,3125 0,00/1,00 – –
Pd/Si12 0,83333 0,66667 0,3125 0,00/1,00 – –
Pd/Si13 0,33333 0,16667 0,4375 0,00/1,00 – 0,26/0,74
Pd/Si14 0,33333 0,66667 0,4375 0,00/1,00 0,20/0,80 0,00/1,00
Pd/Si15 0,83333 0,16667 0,4375 1,00/0,00 – –
Pd/Si16 0,83333 0,66667 0,4375 0,74/0,26 – –
Pd/Si17 0,33333 0,16667 0,5625 0,00/1,00 0,67/0,33 –
Pd/Si18 0,33333 0,66667 0,5625 0,97/0,03 – –
Pd/Si19 0,83333 0,16667 0,5625 0,00/1,00 0,24/0,76 –
Pd/Si20 0,83333 0,66667 0,5625 0,10/0,90 0,00/1,00 –
Pd/Si21 0,33333 0,16667 0,6875 1,00/0,00 0,00/1,00 –
Pd/Si22 0,33333 0,66667 0,6875 0,71/0,29 – –
Pd/Si23 0,83333 0,16667 0,6875 0,00/1,00 0,00/1,00 –
Pd/Si24 0,83333 0,66667 0,6875 0,00/1,00 1,00/0,00 –
Pd/Si25 0,33333 0,16667 0,8125 0,11/0,89 0,00/1,00 –
Pd/Si26 0,33333 0,66667 0,8125 0,00/1,00 – –
Pd/Si27 0,83333 0,16667 0,8125 0,44/0,56 1,00/0,00 –
Pd/Si28 0,83333 0,66667 0,8125 1,00/0,00 0,00/1,00 –
Pd/Si29 0,33333 0,16667 0,9375 0,01/0,99 0,20/0,80 –
Pd/Si30 0,33333 0,66667 0,9375 1,00/0,00 – –
Pd/Si31 0,83333 0,16667 0,9375 0,53/0,47 0,00/1,00 –
Pd/Si32 0,83333 0,66667 0,9375 0,00/1,00 0,24/0,67 –
Isotroper VerschiebungsparameterUiso (Å2) 0,26(3) 0,15(3) 0,12(15)
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Tab. D.6: Experimentelle Details der absorptionsspektroskopischen Messungen der untersuchten SE2PdSi3-
Pulverproben.
Messaufbau Strahlrohr C1 (CEMO)a
Messtemperatur T (K) 297
Druck (mbar) < 10−5
Monochromator (Pd-K/SE-L) Si-111/Si-311
Energiebereich (SE-L) (eV) 6289 . . .10800
Energiebereich (Pd-K) (eV) 24055 . . .25305
Schrittweite ∆E (eV) 0,5
Messzeit pro Schritt t (s) 2 (gewichtet)
aDESY-HASYLAB, Hamburg
Tab. D.7: Details zur Simulation der Pd-K-EXAFS des Ho2PdSi3 im Q-Raum. Die Parameter ∆k′ und ∆r′
beziehen sich auf die FOURIER-Transformation [384].
k-Bereich (Å−1) 2 . . . 14
∆k′ (Å−1) 1,0
k-Fenster KAISER-BESSEL
k-Wichtung 1
r-Bereich (Å) 1,0 . . . 2,4
∆r′ (Å) 0,2
r-Fenster KAISER-BESSEL
Anpassung Q-Raum
Untergrundkorrektur –
Unabhängige Datenpunkte 11
Anzahl Variablen 4
S20 0,62(10)
E0 (eV) 5(2)
∆r (Å) 0,01(2)
σ2 (Å2) 0,003(2)
R-Wert (%) 6,38
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Tab. D.8: Details zur Simulation der Pd-K-EXAFS des Ho2PdSi3 im r-Raum. Die Parameter ∆k′ und ∆r′
beziehen sich auf die FOURIER-Transformation [384].
k-Bereich (Å−1) 2 . . . 15
∆k′ (Å−1) 1,0
k-Fenster KAISER-BESSEL
k-Wichtung 1
r-Bereich (Å) 1,0 . . . 8,1
∆r′ (Å) 0,2
r-Fenster KAISER-BESSEL
Anpassung r-Raum
Untergrundkorrektur Spline-Funktion (10 Parameter)
Unabhängige Datenpunkte 67
Anzahl Variablen 21
S20 0,68(4)
E0 (eV) 4,0(4)
∆r (7 Parameter) (Å) -0,010(5) . . . 0,096(17)
σ2Ho (Å2) 0,010(2)
σ2Pd (Å2) 0,020(12)
σ2Si (Å2) 0,005(1)
R-Wert (%) 5,49
Tab. D.9: Details zur Simulation der Ho-L3-EXAFS des Ho2PdSi3 im Q-Raum. Die Parameter ∆k′ und ∆r′
beziehen sich auf die FOURIER-Transformation [384].
k-Bereich (Å−1) 2 . . . 12
∆k′ (Å−1) 1,0
k-Fenster HANNING
k-Wichtung 1
r-Bereich (Å) 1,0 . . .3,1
∆r′ (Å) 0,2
r-Fenster KAISER-BESSEL
Anpassung Q-Raum
Untergrundkorrektur –
Unabhängige Datenpunkte 13
Anzahl Variablen 5
S20 (Pd) 0,16(6)
S20 (Si) 0,56(5)
E0 (eV) 3,0(3)
∆r (Å) 0,007(5)
σ2 (Å2) 0,008(1)
R-Wert (%) 0,59
235
Tab. D.10: Details zur Simulation der Ho-L3-EXAFS des Ho2PdSi3 im r-Raum. Die Parameter ∆k′ und ∆r′
beziehen sich auf die FOURIER-Transformation [384].
k-Bereich (Å−1) 2 . . . 10
∆k′ (Å−1) 1,0
k-Fenster HANNING
k-Wichtung 1
r-Bereich (Å) 1,0 . . . 6,0
∆r′ (Å) 0,2
r-Fenster KAISER-BESSEL
Anpassung r-Raum
Untergrundkorrektur –
Unabhängige Datenpunkte 25
Anzahl Variablen 10
S20 (Umgebung (i)) 0,54(20)
S20 (Umgebung (ii)) 0,24(14)
E0 (eV) 2,5(4)
∆r (4 Parameter) (Å) -0,008(7) . . . 0,043(29)
σ2Ho (Å2) 0,010(2)
σ2Pd (Å2) 0,012(3)
σ2Si (Å2) 0,007(1)
R-Wert (%) 1,58
ANHANG E EXPERIMENTELLE DETAILS UND
VERFEINERTE
STRUKTURPARAMETER:
Y-MN-FE-O-SYSTEM
Tab. E.1: Experimentelle Details der röntgenpulverdiffraktometrischen Messungen der verschiedenen
YMn2−ξFeξO5-Pulverproben.
Diffraktometer D8 Advance [156]
Wellenlänge λCu−Kα (Å) 1,5418
Monochromator Graphit, 〈002〉-Orientierung
Detektor Szintillationsdetektor
Generator (Spannung U (kV), Strom I (mA)) 40, 30
Messtemperatur T (K) 297
Messmodus θ/2θ
2θ-Bereich (◦) 10 . . .120
Schrittweite ∆2θ (◦) 0,02
Messzeit pro Messpunkt t (s) 30
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Tab. E.2: RIETVELD-verfeinerte Strukturparameter der jeweiligen YMn2−ξFeξO5-Pulverproben: Gitterpara-
meter (a, b, c), Elementarzellvolumen (VEZ), Atomkoordinaten (x, y, z) und isotrope Verschiebungsparameter
(B). In der letzten Zeile ist der Güteparameter RBragg angegeben. Zum Vergleich sind in der letzten Spalte
Literaturdaten von MUNOZ et al. [369] mit angefügt.
Probe 1 2 3 4 Ref. [369]
Zusammensetzung YMn2O5 YMn1,75Fe0,25O5 YMn1,5Fe0,5O5 YMnFeO5 YMnFeO5
a (Å) 7,2674(2) 7,2763(2) 7,2784(1) 7,2876(2) 7,3121(7)
b (Å) 8,4760(2) 8,4820(3) 8,4963(2) 8,4994(2) 8,5397(8)
c (Å) 5,6692(2) 5,6747(2) 5,6806(1) 5,6910(1) 5,7115(6)
VEZ (Å3) 349,21(3) 350,23(3) 351,29(2) 352,50(2) 356,64(6)
xY 0,1385(2) 0,1375(2) 0,1356(2) 0,1343(2) 0,1344(5)
yY 0,1708(2) 0,1694(2) 0,1694(2) 0,1681(2) 0,1687(4)
zY 0 0 0 0 0
xMn1 0 0 0 0 0
yMn1 1/2 1/2 1/2 1/2 1/2
zMn1 0,2568(6) 0,2571(6) 0,2535(6) 0,2533(7) 0,251(4)
xMn2 0,4123(3) 0,4073(3) 0,4008(3) 0,3919(3) 0,3898(4)
yMn2 0,3494(3) 0,3505(4) 0,3517(3) 0,3538(3) 0,3534(3)
zMn2 1/2 1/2 1/2 1/2 1/2
xO1 0 0 0 0 0
yO1 0 0 0 0 0
zO1 0,2731(17) 0,2699(16) 0,2693(14) 0,2678(18) 0,260(2)
xO2 0,1594(12) 0,1608(13) 0,1601(10) 0,1613(12) 0,1601(7)
yO2 0,4452(10) 0,4461(10) 0,4434(8) 0,4426(10) 0,4417(5)
zO2 0 0 0 0 0
xO3 0,1458(14) 0,1469(14) 0,1463(11) 0,1441(14) 0,1523(7)
yO3 0,4331(10) 0,4304(10) 0,4322(8) 0,4285(10) 0,4291(5)
zO3 1/2 1/2 1/2 1/2 1/2
xO4 0,3973(8) 0,3983(8) 0,3958(6) 0,3941(7) 0,3930(3)
yO4 0,2086(8) 0,2063(8) 0,2038(6) 0,2013(8) 0,2028(3)
zO4 0,2452(8) 0,2439(7) 0,2451(7) 0,2447(8) 0,2415(4)
BY (Å2) 0,50(2) 0,60(2) 0,38(1) 0,50(2) 0,47(8)
BMn1 (Å2) 0,25(4) 0,27(4) 0,23(3) 0,16(4) 0,52(9)
BMn2 (Å2) 0,62(5) 0,52(4) 0,57(4) 0,44(4) = BMn1
BO (Å2)a 0,86(9) 0,65(8) 1,01(7) 0,91(9) 0,47(5)
RBragg (%) 1,37 1,39 1,45 1,58 3,1
aDieser isotrope Verschiebungsparameter gilt für alle O-Atome.
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Tab. E.3: RIETVELD-Verfeinerungsdetails für die beobachteten Fremdphasen in den YMn2−ξFeξO5-
Pulverproben.
Probe 3 4 4
Phase Fe2O3 Fe2O3 Y2O3
Raumgruppe R3¯cH (167) R3¯cH (167) Ia3¯ (206)
Kristallitgröße (nm) – 186(35) 101(7)
Mikrospannung (%) – 0,03(3) 0,21(2)
RMS-Spannung (%) – 0(7) 0(1)
a (Å) 5,052(1) 5,042(1) 10,6039(7)
c (Å) 13,671(6) 13,751(3) –
V (Å3) 302,2(2) 302,7(1) 1192,3(1)
xY1
a
– – 1/4
yY1
a
– – 1/4
zY1
a
– – 1/4
xY2
b
– – 0,970(1)
yY2
b
– – 0
zY2
b
– – 1/4
xFe
c 0 0 –
yFe
c 0 0 –
zFe
c 0,355 0,355 –
xO
d 0,306 0,306 0,387(7)
yO
d 0 0 0,168(5)
zO
d 1/4 1/4 0,381(6)
BY1 (Å2) – – 1,4(1)
BY2 (Å2) – – = BY1
BFe (Å2) 0,34 1,5(3) –
BO (Å2) 0,38 = BFe = BY1
RBragg (%) 2,653 1,413 2,068
aWYCKOFF-Lage 8b (1/4, 1/4, 1/4) der Y2O3-Struktur.
bWYCKOFF-Lage 24d (x, 0, 1/4) der Y2O3-Struktur.
cWYCKOFF-Lage 12c (0, 0, z) der Fe2O3-Struktur.
dWYCKOFF-Lage 18e (x, 0, 1/4) der Fe2O3-Struktur.
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Tab. E.4: Auflistung ausgewählter interatomarer Abstände aller Polyeder in Abhängigkeit des Fe-Gehalts. Die
Abkürzungen „k“ und „l“ stehen für „kurz“ und „lang“.
Probe 1 2 3 4
Zusammensetzung YMn2O5 YMn1,75Fe0,25O5 YMn1,5Fe0,5O5 YMnFeO5
Pyramide
dMn2-O1 (Å) 1,921(9) 1,941(9) 1,956(8) 1,978(10)
dMn2-O3 (Å) 2,062(15) 2,012(16) 1,974(13) 1,915(15)
dMn2-O4 (Å) 1,877(10) 1,901(10) 1,918(8) 1,947(10)
Oktaeder
dMn1-O2 (Å) 1,917(10) 1,925(10) 1,914(9) 1,923(11)
dMn1-O3 (Å) 1,829(11) 1,841(11) 1,851(9) 1,855(11)
dMn1-O4 (Å) 1,920(9) 1,901(9) 1,891(7) 1,878(9)
Skalenoeder
dY-O1 (Å) 2,347(8) 2,326(7) 2,321(6) 2,307(8)
dY-O2, k (Å) 2,331(11) 2,353(11) 2,335(9) 2,341(11)
dY-O2, l (Å) 2,411(14) 2,396(14) 2,428(11) 2,428(14)
dY-O4, k (Å) 2,361(8) 2,370(8) 2,369(7) 2,367(8)
dY-O4, l (Å) 2,460(10) 2,461(10) 2,479(8) 2,497(10)
Andere
dMn1-Mn2, k (Å) 3,328(5) 3,346(5) 3,378(4) 3,410(5)
dMn1-Mn2, l (Å) 3,537(4) 3,506(5) 3,472(4) 3,417(5)
dMn2-Mn2 (Å) 2,854(5) 2,872(5) 2,905(4) 2,943(5)
dY-Y, k (Å) 3,526(5) 3,501(5) 3,490(4) 3,464(5)
dY-Y, l (Å) 3,874(1) 3,887(1) 3,889(1) 3,901(1)
γY-Y-Y (
◦) 131,6(3) 132,1(3) 132,5(3) 133,0(3)
Drehunga (Mn2-Mn2-Hantel) (◦) – 1,58(5) 3,56(5) 6,24(5)
Drehungb (Mn1-O-Oktaeder) (◦) – 0,04(70) 0,89(63) 1,55(70)
aDrehachse ist 〈001〉, bDrehachse verläuft entlang (0, 1/2, z).
Tab. E.5: Experimentelle Details der absorptionsspektroskopischen Messungen der untersuchten
YMn2−ξFeξO5-Pulverproben.
Messaufbau Strahlrohr C1 (CEMO)a
Messtemperatur T (K) 297
Druck (mbar) < 10−5
Monochromator Si-111
Energiebereich (Y-K) (eV) 16788 . . .18038
Energiebereich (Mn-K) (eV) 6400 . . .7400
Energiebereich (Fe-K) (eV) 6862 . . .8112
Schrittweite ∆k (Å−1) 0,02
Messzeit pro Schritt t (s) 2 (gewichtet)
aDESY-HASYLAB, Hamburg
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